UNIVERSIDAD MICHOACANA DE
SAN NICOLAS DE HIDALGO

INTITUTO DE INVESTIGACION EN METALURGIA'Y MATERIALES

PROGRAMA DE MAESTRIA EN
METALURGIA'Y CIENCIAS DE LOS MATERIALES

SINTESIS Y CARACTERIZACION DE ESPONJAS DE TiC COMO PREFORMAS

PARA COMPOSITOS INTERPENETRADOS TiC/Al-Cu MEDIANTE
INFILTRACION

Tesis que para obtener el Grado de

Maestra en Metalurgia y Ciencias de los Materiales presenta:

ING. SARAHI HATZIVEE MEDRANO PENALOZA

Director de tesis
Dr. CARLOS ALBERTO LEON PATINO

Morelia, Michoacan, México. Febrero de 2026



INSTITUTO DE INVESTIGACION EN METALURGIA Y MATERIALES
Of. NUm.IIMM-36-2026

Morelia Mich., 20 de febrero de 2026

ING. SARAHI HATZIVEE MEDRANO PENALOZA

Presente

Por medio de la presente. esta direccion del Instituto de Investigacion en Metalurgia y
Materiales de la Universidad Michoacana de San Nicolas de Hidalgo. tiene a bien informarle que para
presentar su examen de grado de Maestro en Metalurgia y Ciencias de los Materiales con la tesis
titulada “Sintesis y caracterizacion de esponjas porosas de TiC como preformas para conpdsitos
interpenetrados TiC/Al-Cu mediante infiltracion”, le ha sido asignada la siguiente mesa sinodal:

02001616 Dr. Carlos Alberto Leon Patifio Director de tesis
02001578 Dra. Ena Athenea Aguilar Reyes Vocal
CONV0925 Dra. Deisy Ramirez Vinasco Vocal
04003187 Dr. Ricardo Morales Estrella Vocal
97003581 Dr. Juan Zarate Medina Vocal

03003795 Dr. Héctor Guillermo Carredn Garciduenias  Suplente

Agradeciendo de antemano las atenciones que se sirva prestar a la presente. aprovecho para
enviarle un cordial saludo.

Instituto de Investigacion en Metalurgia y Materiales
Universidad Michoacana fl¢/San Nicolas de Hidalgo

UNIVERSIDAD MICHDALANA DE SAN NICOLAS DE HIDALDO

direccion imm&umich mx £ i, www.iimaumich.mx




AGRADECIMIENTOS Y DEDICATORIAS

Agradezco profundamente al Dr. Carlos Alberto Ledn Patifio, mi asesor de tesis, por su
acompariamiento durante todo este proceso. Gracias por su paciencia, disposicion, exigencia
academica y por compartir sus conocimientos y experiencia, los cuales fueron fundamentales para

el desarrollo de este proyecto y para mi formacion profesional.

Agradezco a la secretaria de Ciencia, Humanidades, Tecnologia e Innovacién (SECIHTI) por el
respaldo brindado a este proyecto, asi como por la beca otorgada, la cual fue esencial para poder

dedicarme de manera plena al desarrollo de esta investigacion.

De igual manera, expreso mi agradecimiento a mi comité tutorial, la Dra. Ena Athenea Aguilar
Reyes, Dr. Juan Zarate Medina y el Dr. Ricardo Morales Estrella, por su valioso apoyo,
observaciones, comentarios y sugerencias, que enriquecieron significativamente este trabajo.
Asimismo, agradezco a la Dra. Deisy Ramirez Vinasco por el apoyo brindado y por sus

aportaciones académicas.

A mis comparieros de laboratorio, gracias por el apoyo constante, el comparierismo, las discusiones
académicas y los momentos compartidos, que hicieron mas llevadero este camino y contribuyeron
tanto en lo profesional como en lo personal. Agradezco de manera especial al técnico de
laboratorio, Simén Valdez Medina, por su apoyo incondicional, su disposicién permanente para
brindar asesoria técnica y por ser una fuente constante de motivacion a lo largo de todo este

proceso.

Finalmente, y de manera muy especial, dedico este trabajo a mis padres, Belem Pefialoza Palacios
y Miguel Medrano Rios, y a mi hermana, Victoria Medrano Pefialoza, por ser mi mayor fuente de
motivacion y fortaleza. Gracias por su amor incondicional, su paciencia, su confianza y por creer

siempre en mi. Y a Dios, por permitirme concluir una etapa muy importante de mi vida.



INDICE GENERAL

AGRADECIMIENTOS Y DEDICATORIAS ... .o [
INDICE GENERAL .....covttitrtreise ettt ii
INDICE DE FIGURAS ..ottt ettt en sttt sttt ss et s s nannsnsas Vi
INDICE DE TABLAS ...ttt es sttt sas s nsas et s st sanensansassnans X
RESUMEN ...ttt b et r e e e e b e an e nne e e e nnnas Xi
A B ST RA T et e e et e e e et e e e tt e e e nreeareeeanaeearaeeas Xii
CAPITULO L oottt 1
INTRODUGCCION ......eoieaeieeretseeseeesesseess et ss sttt 1
1.0 ODJEEIVOS ...ttt bbbttt bbbttt n e 3

1.1.1 ODJELIVO GENETAL......ciiiiiiiiecieee e 3

1.1.2 ODjetivos €SPECITICOS ......evveieieiieieiiiiirieee e 3

1.2 JUSEITICACION ...ttt bbb 3

IR I 1010 1] ST RPRTOSORRT 4

1.4 MEtas CIENTITICAS ....c.veueieeeeeeiest et 5
CAPITULO 2 oottt 6
REVISION BIBLIOGRAFICA.......ccooiimiireiieiiteiseseseisssisssess st 6
2.1 Materiales compositos: conceptos generales y clasificacion............c.ccccoevveveviecivernenne, 6

2.1.1 Compositos de fases interpenetradas (IPC) ......cccooveveeieiiieieeve e 8

2.2 Infiltracion liquida de compGsitos metal—Cerdmico..........cocvveereneiseie e 11

2.2.1 Infiltracion Sin PreSion EXTEINA ........coeeereierine e 11

2.2.2 Infiltracion asiStida POr VACIO.........ccerveriiriiieieieseee e 13

2.3 Preformados ceramicas porosas para compositos interpenetrados..........ccoovvveveeenne. 15

2.3.1 Preformas obtenidas por compactacion y Sinterizacion............c.ccocvveveveenne 15



2.3.2 Esponjas ceramicas obtenidas por tecnologia de polvos .........c.ccccevevevenene. 16
2.4 Materiales precursores para la sintesis de esponjas de TiC .........ccocevvivninninieieienens 18

2.4.1 Hidruro de titanio (TiH2) como precursor de Ti y agente formador de poros

................................................................................................................................ 18

2.4.2 Resina fendlica como fuente de carbono y aglutinante transitorio............... 19

2.5 Compositos de matriz de aleaciones Al-CU .........ccevveiiiiieiecic e 20

2.6 Compositos metal—-ceramico reforzados con TiC.......cccccvvveiiciciicse e, 22

2.7 Compositos interpenetrados basados en esponjas CEramicas ..........cccecevvevreervesveennnn, 24

2.8 Estado del arte del sistema TiC/Al-Cu y compdsitos para manejo térmico................ 26

2.8.1 Compositos del sistema TIC/AI-CU........coceiiiiiiiieiereeeee s 26

2.8.2 Compositos metal—ceramico con aplicaciones termofisicas.........c.ccoccevenee. 30

CAPITULOD 3 .ottt 35
DESARROLLO EXPERIMENTAL ...ttt sttt e e e e e e nne e 35
3.1 Polvos precursores para la sintesis de esponjas de TiC........ccccoererernenerniencneneees 36

3.2 Sintesis de 12 eSponja de TiC ..ot e 36

3.2.1 Mezclado y compactacion de POIVOS ..........ccceoeirereinineneeee e 37

3.2.2 Encapsulamiento del hidruro de titanio en una matriz continua de resina ... 37

3.2.3 Formacion in-situ de esponjas de TiC .......cccocvvieieeie i 37
3.3 Caracterizacidén microestructural de las esponjas de TiC ........ccccooevviveiievecciesieneen, 39
3.3.1 Tamafo de poro de las esponjas de TiC ........cccccevieieiieie e, 39
3.3.2 Densidad y porosidad de las esponjas de TiC.........cccccevveevvereieeieesie e, 40
3.3.3 Tamafio de cristalito y microdeformacién reticular mediante DRX............. 41
3.4. Infiltracion del composito interpenetrado TIC/AI-CU .......cooeiiiiiiiiiiicee, 42
3.5 Caracterizacion del composito interpenetrado TIC/AI-CU.......cccccevviiiiiininiiniicien, 43
3.6 Caracterizacion termofisica de la aleacion Al-2124 y del composito TiC/Al-Cu...... 44



CAPTTULO 4 oo e e e ettt e e e et et et e s et e e et e e et et e e s e e e e e et e e e e ae s 46

RESULTADOS Y DISCUSION ......ooiiiieeiircteiieteesceesiessis s s es st estessssss s sstssesessssnensenenes 46
4.1 Caracterizacion de los materiales precursores de esponjas de TiC .........cccceevereene. 46
4.1.1 Morfologia de los polvos de TiHz y resina fenolica ..........cccccooeveiiiicnnnn 46

4.1.2 Distribucion de tamarfio de particula de los polvos y de la mezcla TiHo—

FESINA TENOIICA ... e 48
4.2 Sintesis in situ y procesamiento de esponjas de TiC .......cccccevivevviieieese e, 50
4.2.1 Compresibilidad de la mezcla TiHz2—resina fendlica.............cc.ccooeoniieinnnn 50

4.2.2 Compactacion en verde y establecimiento de la arquitectura porosa inicial 53

4.2.3 Encapsulacion hidruro—resina y evolucion de la porosidad residual............. 55
4.2.4 Formacion in situ de TiC y herencia de porosidad ...........ccoccoceievinicininnnenn 57
4.3 Caracterizacion microestructural del tamafio de poro en esponjas de TiC.................. 63
4.4 Constitucion de fases y analisis microestructural de esponjas de TiC sinterizadas..... 68
4.4.1 Analisis termodindmico del sistema Ti—C—H-0 ........ccccoovviriieiniiiien 68
4.4.2 ldentificacion de fases cristalinas por difraccion de rayos X ..........ccccceveuene. 69

4.5 Analisis quimico y distribucion elemental por espectroscopia de energia dispersiva

I 1 SO RSTPSTPRPSPR 71
4.6 Analisis del tamafio de cristalito y microdeformacion reticular mediante DRX......... 75
4.7 Infiltracion liquida de la aleacion Al-2124 en esponjas de TiC........cccoceevveiveiieiiennn, 78

4.7.1 Microestructura y arquitectura interpenetrada del composito TiC/Al-Cu ... 79

4.7.2 Distribucion de fases y constitucion quimica del composito interpenetrado

THCTAI-CU oottt et 84
4.7.3 Zona interfacial matriz—refuerzo en el composito TiC/Al-Cu ..................... 86
4.7.4 Andlisis de fases por difraccion de rayos X........ccocveevereneneniesineseeeeeen, 90
4.8 Propiedades termofisicas de la aleacion Al-2124 y del compésito TiC/Al-Cu.......... 92
4.8.1 Capacidad CalorifiCa...........cevvieiieiiieiicc e 92



4.8.2 DifuSIVIAA tEIMICA. ... ettt 93

4.8.3 Conductividad tEIMICA ........ccoeirerieirerieee e 95
CAPITULO 5 .ottt 99
CONGCLUSIONES ...ttt ettt b et b e et e e e be e e st e e be e e nb e e sbeeabeeabeeennee e 99
TRABAJO A FUTURO ...ttt e e nae e e nnt e e e s e e e nnaeesnneeeas 101
REFERENGCIAS ..ottt n et b e s e e ne e e e ne e 102



Figura 2.1

Figura 2.2

Figura 2.3

Figura 2.4

Figura 2.5

Figura 2.6

Figura 2.7

Figura 2.8

Figura 2.9

Figura 2.10

Figura 3.1
Figura 3.2
Figura 3.3

Figura 3.4

Figura 3.5

Figura 3.6

INDICE DE FIGURAS

Clasificacion de los compositos en funcion del tipo de refuerzo [5].............

Esquema de un compdsito de fases interpenetradas (IPC), donde matriz y

refuerzo forman redes tridimensionales continuas [13].................coovie

Microestructura del composito interconectado TiC/Fe

Microestructura del composito interconectado Ti3SiC2/Cu [17]................

Esquema del éangulo de contacto: a) sistema no humectante y b) sistema
hUMECTANTE [24]. .. e

Representacion esquematica del proceso de infiltracion al vacio [23]..........

Morfologia de la esponja de TiC: a) macroporos y b) microporos

Microestructura del compésito 55 %TiC/Al-2024: a) estado tal como se

fabrico y b) después del tratamiento térmico de solucion y envejecido [75].....

Diversos tipos de materiales matriz y refuerzo usados para aplicaciones como

disipadores de Calor [77].....ooveninie i,
Diagrama general del procedimiento experimental............cccceeveeenenenenennn...
Proceso de manufactura de esponjas de TiC mediante tecnologia de polvos...
Ciclo térmico para la formacion in situ de esponjas ceramicas de TiC............

Representacion esquematica de los diametros de Feret maximo (Fmax) vy

minimo (Fmin) en un poro de geometria irregular..................coovevinenn..

Ciclo térmico para la infiltracion de los compositos interpenetrados TiC/Al-

Esquema general del proceso de infiltracion espontanea de los compositos
TICTAI-CU. .

10
10

13
14

17
28

29

31
35
36
38

40

43

Vi



Figura 4.1

Figura 4.2

Figura 4.3

Figura 4.4

Figura 4.5

Figura 4.6

Figura 4.7

Figura 4.8

Figura 4.9

Figura 4.10

Figura4.11

Morfologia de polvos precursores: a) TiH. y b) resina fendlica (C7HgOz)......

Mezcla de polvos TiHz-resina fenolica observada a baja (a) 250x y alta
magnificacion (D) L000X. ........ouiuiiriiii e

Distribucion de frecuencia y frecuencia acumulativa del tamafio de particula
de los polvos precursores: a) TiH2, b) resina fendlica y c) mezcla TiH>—

SIS PP
Curva de compresibilidad de la mezcla de polvos de TiH>—resina fendlica.....

Morfologia de la superficie compactada (a) y fractografia de la seccion
transversal (b) de preformas en verde de la mezcla TiH2>—resina fendlica,

compactadas @ L tON. ........ouiirit it

Mapeos de distribucion elemental de la preforma en verde obtenida a partir
de la mezcla TiH2-resina fendlica, compactada a 1 ton. a) Imagen SEM, b)
mapa multi elementos, c¢) distribucién de Ti, d) distribucion de C y e)
diStribUCION A8 O..oveeee e,

Microestructura transversal de capsulas TiH>—resina tras encapsulacion a 150
°C. a) 0.5 ton (AP: = —2.1 %), con reduccion de porosidad residual; b) 1 ton
(AP: = +4.48 %), con retencion y coalescencia parcial de poros debido a la

restriccion del flujode resina..............ooooviiiii i

Anélisis térmico DSC/TGA de los polvos precursores: a) TiH2 y b) resina

=1 00] [ Tor: VR

Esponjas de TiC sinterizadas obtenidas a partir de compactos procesados con

dos niveles de carga: a) 0.5tonyb) 1ton..........ooooiiiiiiiii

Microestructura de las esponjas de TiC sinterizadas obtenidas a dos cargas de
compactacion, con cortes transversales en distintas posiciones: a—c) 0.5 ton
(zona superior, intermedia e inferior) y d—f) 1.0 ton (zona superior, intermedia

L1 =T To] o) TR

Histogramas de frecuencia del tamafio de poro de las esponjas de TiC

SINTEIIZAOAS. . oo,

48

50

o1

52

53

56

59

60

62

vii



Figura 4.12

Figura 4.13

Figura 4.14

Figura 4.15

Figura 4.16

Figura 4.17

Figura 4.18

Figura 4.19

Figura 4.20

Figura 4.21

Figura 4.22

Figura 4.23

Curvas de distribucion acumulativa del tamafio de poro de las esponjas de
TiC sinterizadas: a) compactacion a 0.5 ton y b) compactaciona 1 ton.............

Variacion de la energia libre de Gibbs (AG) en funcion de la temperatura para

las reacciones principales del sistema TiH>—resina fendlica.......................
Difractograma de rayos X de las esponjas de TiC sinterizadas....................

Mapeo de distribucion elemental de la esponja de TiC compactada a 0.5 ton:

a) Imagen SEM, b) titanioy ¢) carbono...............cooiiiiiiiiiiiii

Espectro EDS de la esponja de TiC, sin sefiales de fases secundarias
detectables. ... .o

Gréficas de Williamson—Hall (Becos® vs. 4esinf) correspondientes a las
esponjas de TiC sinterizadas con diferentes cargas de compactacion. Los
ajustes lineales se obtuvieron de las reflexiones (111), (200), (220), (311) y
(222) de TiC fcc. Los valores de tamafio de cristalito (D) y microdeformacion

(e) se derivan de la interseccion y la pendiente, respectivamente..................

Microestructura del composito interpenetrado TiC/Al-Cu obtenido por

infiltracion liquida sin presion a 1100 °C, con 1 h de tiempo de permanencia...

Analisis puntuales por espectroscopia de energia dispersiva (EDS) del
composito interpenetrados TiC/Al-2124. a) Zona de la matriz, b) zona de

intermetalicos, ¢) zona del refuerzo...........c.covviiiiiiiii

Mapeo de distribucion elemental en el compésito interpenetrado TiC/Al-

Micrografia a 2500x de la region correspondiente al anélisis puntual en el

compésito interpenetrado TIC/AI-CU. ..o,

Barrido lineal (line scan) a través de la region interfacial en el compdsito
TICIAI-CU. .o

Difractogramas de rayos X de la aleacion Al-2124 sin refuerzo y del

composito interpenetrado TIC/AI-CU. ...,

67

69
70

73

74

77

80

82

85

87

89

viii



Figura 4.24

Figura 4.25

Figura 4.26

Capacidad calorifica (Cp) del composito interpenetrado TiC/Al-Cu y de la
aleacion Al-2124 sin refuerzo en funcion de la temperatura.....................

Difusividad térmica (o) del composito interpenetrado TiC/Al-Cu y de la

aleacion Al-2124 sin refuerzo en funcién de la temperatura........................

Conductividad térmica (A) del composito interpenetrados TiC/Al-Cu y de la

aleacion Al-2124 sin refuerzo en funcién de la temperatura......................

94



Tabla 2.1

Tabla 2.2

Tabla 3.1

Tabla 4.1

Tabla 4.2

Tabla 4.3

Tabla 4.4

Tabla 4.5

Tabla 4.6

Tabla 4.7

Tabla 4.8

INDICE DE TABLAS

Propiedades térmicas y fisicas del TIC [61, 62]..........cccoviviiriiiiiiiinne.

Conductividad térmica en compositos con matrices de aluminio disefiados para

aplicaciones de disipacionde calor [78]...........ccooviiiiiiiiie,
Composicion quimica de la aleacion Al-2124 (% en peso).........cevveevenannnn.

Porosidad de compactos en verde, capsulas TiHz-resina y esponjas de TiC

obtenidas a partir de mezclas con 70 % en pesode TiHo...........ocooviinnian.

Tamarios de poro de las esponjas de TiC en las distintas zonas y condiciones

de ComPAaCtACION. ... ...

Densidad de los compactos en verde, encapsulados TiH,—resina y esponjas de

Posicion 20 de los picos de reflexion XRD en esponjas de TiC sinterizadas.....
Composicion quimica elemental de las esponjas de TiC determinada por EDS.

Ancho de altura media del pico (FWHM) en los planos (111), (200), (220),
(311) y (222) de esponjas de TiC sinterizado a partir de compactados a 0.5 y

Tamano de cristalito (D) y microdeformacién (g) de esponjas de TiC

determinados mediante analisis de Williamson—Hall (ver Figura 4.17)...........

Composicion quimica obtenida mediante analisis puntual EDS del composito
interpenetrado TIC/AI-CU. ... ...,

32

42

54

64

65

71

74

75

77



RESUMEN

En esta tesis se desarrolla una ruta integral para la obtencidn de esponjas cerdmicas de carburo de
titanio (TiC) mediante un proceso in situ por deshidrogenacion—pirolisis—sinterizacion, a partir de
mezclas de TiH2 y resina fendlica. El objetivo central fue controlar la arquitectura porosa
tridimensional de la esponja y evaluar su viabilidad como preforma estructural para compdsitos
metal-ceramico interpenetrados, y su impacto en el desempefio termofisico del material final. La
metodologia se baso en la optimizacion del sistema precursor TiH>—resina (70:30 en peso), donde
la resina actla como ligante, formador de poros y fuente de carbono. La compactacion uniaxial
(0.5-1.0 ton) permiti6 ajustar la densidad en verde y establecer una cadena de herencia de porosidad
desde el compactado hasta el sinterizado final. La liberacion controlada de gases durante la
deshidrogenacion y la pirdlisis, junto con la sinterizacion restringida, condujo a la formacion de
esponjas de TiC con porosidad abierta e interconectada. Las esponjas obtenidas presentaron
porosidades de 56-57.5 % en volumen, arquitectura de celda abierta y tamafios de poro promedio
de 36-41 um, ajustables mediante la carga de compactacion sin pérdida de interconectividad. El
andlisis por difraccion de rayos X confirmé la formacion de TiC como Unica fase cristalina, sin
residuos de TiH, Ti metélico u éxidos, mientras que el andlisis por Williamson—Hall evidencio
cristalitos submicrométricos (199-250 nm) con baja microdeformacion, reflejando una adecuada
calidad cristalina del esqueleto ceramico. Como validacion funcional, las esponjas de TiC se
emplearon como preformas porosas para fabricar compaésitos interpenetrados TiC/Al-Cu mediante
infiltracion liquida sin presion de una aleacion Al-2124. Los compositos presentaron
microestructura continua y tridimensional, densidad cercana a la tedrica y porosidad residual
limitada (~6 %), con buena integridad interfacial y presencia puntual de intermetalicos TiAlz y
CuAls. Desde el punto de vista termofisico, el compdsito mostro capacidad calorifica y difusividad
térmica inferiores a la aleacion base, y una conductividad térmica de ~52 W/m-K a temperatura
ambiente y ~66 W/m-K a 300 °C, coherente con la arquitectura interpenetrada y la resistencia
térmica interfacial. En conjunto, este trabajo valida una ruta compacta para la sintesis de esponjas
ceramicas de TiC con porosidad controlada, posicionandolas como preformas funcionales para
materiales avanzados y aportando conocimiento relevante sobre la relacion entre procesamiento,

microestructura y desempefio térmico en sistemas metal-ceramico interpenetrados.
Palabras clave: Esponja; Compositos interpenetrados; Pirdlisis; Deshidrogenacion; Sinterizacion.
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ABSTRACT

An integrated route for the fabrication of titanium carbide (TiC) ceramic sponges is developed
through an in situ dehydrogenation—pyrolysis—sintering process, starting from TiH2—phenolic resin
mixtures. The central objective was to control the three-dimensional porous architecture of the
ceramic sponge and to assess its viability as a structural preform for interpenetrating metal—-ceramic
composites, as well as its impact on the thermophysical performance of the final material. The
methodology was based on the optimization of the TiH2—resin precursor system (70:30 wt.%), in
which the resin acts as a binder, pore-forming agent, and carbon source. Uniaxial compaction (0.5—
1.0 ton) enabled adjustment of the green density and the establishment of a porosity inheritance
sequence from the compacted state to the final sintered structure. The controlled release of gases
during dehydrogenation and pyrolysis, combined with constrained sintering, led to the formation
of TiC sponges with open and interconnected porosity. The resulting sponges exhibited porosities
of 56-57.5 vol. %, an open-cell architecture, and average pore sizes of 36-41 um, which could be
tuned by the compaction load without loss of interconnectivity. X-ray diffraction confirmed the
formation of TiC as the sole crystalline phase, with no residual TiH2, metallic Ti, or oxides
detected, while Williamson—Hall analysis revealed submicrometric crystallite sizes (199-250 nm)
with low microstrain, indicating good crystalline quality of the ceramic skeleton. As a functional
validation, the TiC sponges were used as porous preforms to fabricate TiC/Al-Cu interpenetrating
composites via pressureless liquid infiltration of an Al-2124 alloy. The composites exhibited a
continuous and three-dimensional microstructure, density close to the theoretical value, and limited
residual porosity (~6 %), along with good interfacial integrity and localized formation of TiAls and
CuAl; intermetallics. From a thermophysical standpoint, the composite showed lower heat capacity
and thermal diffusivity than the base alloy, and a thermal conductivity of ~52 W/m-K at room
temperature and ~66 W/m-K at 300 °C, consistent with the interpenetrating architecture and
interfacial thermal resistance. Overall, this work validates a compact route for the synthesis of TiC
ceramic sponges with controlled porosity, positioning them as functional preforms for advanced
materials and providing relevant insight into the relationship between processing, microstructure,

and thermal performance in interpenetrating metal—ceramic systems.

Keywords: Sponge; Interpenetrating composites; Pyrolysis; Dehydrogenation; Sintering.
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CAPITULO 1

INTRODUCCION

El desarrollo de materiales funcionales que combinen ligereza, alta resistencia mecénica y
eficiencia en la conduccion del calor constituye una prioridad en la ingenieria moderna,
especialmente para aplicaciones sometidas a condiciones térmicas extremas, como dispositivos
electronicos, intercambiadores de calor, empaques de potencia y sistemas de friccion dindmica. En
este contexto, los materiales compositos de matriz metalica (MMCs) representan una alternativa
de alto interés cientifico y tecnoldgico, al integrar un metal base con una fase ceramica de refuerzo
capaz de mejorar el desempefio estructural, tribologico y termofisico del material. Entre ellos, los
compositos de matriz de aluminio reforzados con carburos han demostrado propiedades superiores
debido a la alta dureza y estabilidad quimica que aporta la fase refractaria [1]. En particular, los
sistemas TiC/Al-Cu se han identificado como materiales avanzados para gestion térmica, ya que
combinan elevada conductividad térmica, estabilidad a altas temperaturas y buena resistencia
mecanica, superando el rendimiento de matrices monoliticas de aluminio [2]. Una revision
detallada del estado del arte relacionado con el procesamiento de cuerpos porosos ceramicos,
infiltracion metalica y compositos de fases interpenetradas se presenta de manera amplia en el

Capitulo 2.

El desempefio termofisico de los compositos metal-ceramico depende fuertemente de la
conectividad, distribucion y morfologia de la fase reforzante. ElI aumento de la fraccién de TiC en
matrices Al-Cu incrementa la dureza, rigidez, pero también la estabilidad térmica, debido a la
reduccion del coeficiente de expansion térmica y control de la capacidad de conduccién del calor.
Este efecto se maximiza cuando el refuerzo no se encuentra inicamente como particulas aisladas,
sino cuando forma estructuras continuas o redes interconectadas que permiten el desarrollo de
compositos interpenetrados. En este tipo de materiales, tanto el metal como el ceramico forman
fases tridimensionales continuas, promoviendo mantener conductividad térmica cercana a la del
metal sin reforzar, y alta estabilidad a gradientes térmicos. Una de las técnicas mas efectivas para
obtener estas estructuras interpenetradas consiste en la infiltracion liquida de preformas porosas de
TiC, lo cual permite obtener compdsitos densos con baja porosidad residual y conectividad plena
de fases [3].



En el Laboratorio de Materiales Compuestos del Instituto de Investigacion en Metalurgia 'y
Materiales (IIMM), se ha implementado una novedosa tecnologia de sintesis basada en polvos que
emplea TiH2 como precursor metélico y agente formador de poros. Mezclado con resina fenolica
y sometido a un proceso integrado de pirdlisis, deshidrogenacion y sinterizacion, es posible obtener
esponjas cerdmicas de TiC con porosidad interconectada [4]. La incorporaciéon de la resina
polimérica acta como agente espumante y fuente de carbono para la formacion in-situ del carburo,
permitiendo controlar la morfologia, el tamafio y el volumen de los poros, aspectos criticos para
asegurar la infiltracion eficiente de metal fundido. Los detalles experimentales de esta ruta de
sintesis, asi como el procesamiento del composito por infiltracion con Al-Cu y los métodos
empleados para su caracterizacion microestructural y termofisica, se presentan en el Capitulo 3 del

Desarrollo Experimental.

Con base en estos fundamentos, la presente investigacion muestra la fabricacion y analisis
de compositos interpenetrados TiC/Al-Cu. El objetivo central se enfoca en correlacionar la
microestructura tridimensional del refuerzo con el comportamiento termofisico del compésito,
evaluando pardmetros como conductividad térmica, difusividad térmica, y capacidad calorifica. Se
plantea que la continuidad de la red ceramica contribuye a mejorar la disipacion del calor, reducir
la expansion térmica global y mejorar la estabilidad dimensional del material en condiciones

operativas severas.

Desde una perspectiva cientifica, esta investigacion aporta conocimiento de frontera sobre
el comportamiento termofisico de compdsitos metal-ceramico interpenetrados, proporcionando
evidencia experimental sobre la influencia de la conectividad de fases en el transporte de calor. En
términos tecnoldgicos y sociales, el desarrollo de estos compdsitos ofrece alternativas sustentables
para sustituir materiales utilizados en sistemas de control térmico, contribuyendo a una mayor
eficiencia energética y sostenibilidad industrial. Los resultados experimentales, junto con su
interpretacion en términos de microestructura, densificacién y propiedades funcionales, se

presentan y discuten de manera rigurosa en el Capitulo 4: Resultados y Discusion.



1.1 Objetivos

1.1.1 Objetivo general

Investigar el procesamiento de esponjas cerdmicas de TiC mediante una ruta de espumado por
pirélisis-deshidrogenacion-sinterizacion, y su infiltracion posterior con aleacion Al-Cu, evaluando
la relacion entre la microestructura y las propiedades termofisicas del composito interconectado
TiC/Al-Cu obtenido.

1.1.2 Objetivos especificos
» Disefiar y optimizar un método de sintesis in-situ de esponjas de TiC con estructura porosa
interconectada utilizando resina y TiH2 como precursor y agente formador de poros, bajo
condiciones controladas de pirolisis, deshidrogenacion y sinterizacion.

» Fabricar compositos interconectados TiC/Al-Cu mediante la infiltracion liquida sin presion
de una aleacién Al-Cu, utilizando las esponjas de TiC como estructura continua del

refuerzo.

» Caracterizar microestructuralmente tanto las esponjas ceramicas y como los compositos

TiC/Al-Cu mediante técnicas de microscopia electrénica y difraccion de rayos X.

» Evaluar las propiedades termofisicas de los compositos TiC/Al-Cu, determinando la
difusividad térmica, capacidad calorifica y conductividad térmica, estableciendo

correlaciones con la microestructura desarrollada.

1.2 Justificacion

Un desafio en el desarrollo de materiales funcionales es obtener sistemas ligeros que integren alta
resistencia mecanica con excelente conductividad térmica y eléctrica, propiedades esenciales para
minimizar pérdidas de eficiencia en componentes sometidos a generacion de calor y friccién
dinamica. Entre las alternativas, los compoésitos metal-ceramico de matriz Al-Cu reforzados con
fases duras destacan por su alto valor tecnoldgico, y el carburo de titanio (TiC) constituye un
refuerzo ideal debido a sus propiedades termofisicas, que favorecen la disipacion de calor y la

estabilidad dimensional en condiciones severas.

Esta investigacion propone el uso de estructuras interconectadas de TiC obtenidas mediante

un método innovador de espumado in-situ basado en pirdlisis, deshidrogenacion y sinterizacion de



mezclas de resina con TiH2, formando una red cerdmica rigida continua, capaz de conducir el flujo
térmico y reforzar mecanicamente el composito, permitiendo su infiltracion con aleaciones Al-Cu
sin presion externa en la obtencidn de compositos de fases interpenetradas TiC/Al-Cu. El control
de la conectividad y morfologia del refuerzo influye directamente en el comportamiento
termofisico del material, por lo que su caracterizacion microestructural, quimica y térmica resulta

fundamental.

El estudio de los compdsitos TiC/Al-Cu permitird correlacionar la microestructura
tridimensional del refuerzo, el grado de densificacion del sistema y el desempefio térmico,
generando conocimiento de frontera en ingenieria de materiales para control térmico. Ademas, la
sintesis de estos compositos representa un impacto social al impulsar materiales con mayor
eficiencia energética y una aportacion a la solucion de problemas prioritarios al proponer
alternativas sustentables de alto desempefio que sustituyan materiales de menor rendimiento

empleados en sistemas de disipacion y transferencia de calor.

1.3 HipOtesis

La sintesis de estructuras tridimensionalmente interconectadas de TiC mediante espumado in-situ
por pirolisis—deshidrogenacion-sinterizacién de mezclas de resina fenolica y TiH, generard una
red cerdmica rigida y continua con porosidad abierta, adecuada para su infiltracion liquida con
aleaciones Al-Cu, permitiendo la obtencién de compésitos interpenetrados TiC/Al-Cu. Se plantea
que esta ruta innovadora de sintesis de preformas porosas contribuird a un procesamiento mas
sustentable al compactar etapas y reducir el consumo energético. Asimismo, se espera que la
microestructura de fases interpenetradas del compdsito favorezca la conduccion y disipacion

eficiente del calor, optimizando el desempefio termofisico del material.



1.4 Metas cientificas

» Sintetizar esponjas de TiC libres de residuos carbonosos mediante la ruta pir6lisis—
deshidrogenacion-sinterizacion, logrando una estructura porosa abierta e interconectada

con un volumen aproximado de poros de 50 %.

* Obtener compdsitos de fases interpenetradas TiC/Al-Cu con porosidad inferior al 5 %

mediante infiltracion liquida de una aleacion Al-Cu.

» Alcanzar una conductividad térmica minima de 50 W/mK en los compositos
interpenetrados TiC/AI-Cu, valor estimado mediante el modelo de Maxwell considerando

las fracciones volumeétricas y las propiedades térmicas individuales de cada fase.



CAPITULO 2

REVISION BIBLIOGRAFICA

Este capitulo presenta una revision bibliogréfica organizada de manera progresiva, con el fin de
situar el desarrollo de compositos metal-ceramico interconectados dentro del estado actual del
conocimiento. Se parte de los fundamentos de los materiales compositos y del anélisis de los
compositos de fases interpenetradas, destacando las limitaciones inherentes a los sistemas
convencionales con refuerzos discontinuos. Posteriormente, se examinan los procesos de
fabricacidn, en particular la infiltracion liquida, poniendo énfasis en el papel determinante de las
preformas ceramicas porosas y de las esponjas obtenidas por tecnologia de polvos en el control de
la arquitectura microestructural. Asimismo, se revisan los antecedentes relacionados con los
materiales precursores para la sintesis de TiC y con los compositos de matriz Al-Cu reforzados
con TiC, identificando tendencias y aspectos aun no resueltos. Finalmente, el capitulo aborda el
estado del arte del sistema TiC/Al-Cu y de los compoésitos metal-cerdmico con aplicaciones
termofisicas, evidenciando la escasez de estudios sistematicos que correlacionen la microestructura
interconectada con el comportamiento termofisico, lo que fundamenta y justifica el enfoque del

presente trabajo.

2.1 Materiales compositos: conceptos generales y clasificacion

Los compositos son materiales sintéticos de ingenieria, que se componen de dos 0 mas fases
distribuidas de manera controlada, cuya combinacion permite obtener un sistema con propiedades
Unicas y distintas —y, en muchos superiores— a las de cada constituyente por separado. En términos
generales, un composito esta integrado por una fase matriz y una fase de refuerzo, separadas por
una interfase que representa una discontinuidad del sistema y cuya naturaleza influye de forma
directa en la transferencia de carga y funciones no estructurales y en el desempefio final del

material.

La matriz constituye la fase continua e interconectada, y puede ser de naturaleza polimérica,
metalica o cerdmica. Su funcion principal es dar forma al componente, proteger al refuerzo y
transferir esfuerzos hacia éste. Por su parte, el refuerzo corresponde a una fase mas rigida y

resistente, homogéneamente dispersa en la matriz, cuyo proposito es optimizar propiedades



especificas del sistema. La Figura 2.1 muestra la clasificacion de los materiales compositos en
funcion de la geometria del refuerzo, el cual puede presentarse de forma continua (fibras largas o
de estructuras laminares) o discontinua (particulas, whiskers o fibras cortas) [5-7]. Con frecuencia,
el refuerzo se emplea para mejorar el desempefio mecanico, particularmente para incrementar la
relacion resistencia/peso del material. El termino relleno se utiliza para referirse a refuerzos
discontinuos que se incorporan principalmente con fines funcionales (por ejemplo, propiedades

térmicas, eléctricas o tribologicas), mas que estructurales [8].

Fibras largas

Fibras cortas Laminar

Figura 2.1 Clasificacién de los compositos en funcion del tipo de refuerzo [5].

Debido a su versatilidad, los compdsitos son ampliamente utilizados en sectores como el
aeroespacial, aeronautico, ferroviario y automotriz, donde se demandan combinaciones de bajo
peso, alta resistencia y durabilidad. Gay [9] describe un caso tipico en la industria aeroespacial, en
la cual la reduccion de masa estructural es clave para incrementar la eficiencia del combustible. En
este contexto, los compositos ofrecen ventajas adicionales como buena resistencia a la fatiga y
resistencia a la corrosion, lo que puede traducirse en mayor vida Util y reduccion de costos de

mantenimiento.

La manufactura de materiales compdsitos —en particular los de matriz metélica— involucra
rutas de procesamiento tanto en estado liquido como en estado sélido. Entre los procesos en estado
liquido se incluyen técnicas de infiltracion, dispersion, formado por aspersion y reacciones in situ,
en las cuales el refuerzo se introduce o se forma dentro de una matriz fundida. En contraste, en
procesos en estado solido como la metalurgia de polvos y la union por difusién, la consolidacion

ocurre mediante mecanismos de difusion mutua entre matriz y refuerzo. La seleccién de la ruta de



sintesis depende del tipo de matriz y refuerzo, asi como de la microestructura y propiedades
objetivo del material final [10-12].

2.1.1 Compositos de fases interpenetradas (IPC)

Una clase emergente de materiales compdsitos con alto potencial en ingenieria corresponde a los
compdsitos con fase interpenetradas, cominmente denominados interpenatrating phase composites
(IPC). En los IPC metal-ceramico, ambas fases forman redes tridimensionales continuas e
interconectadas, lo que los distingue de los compdsitos convencionales reforzados con particulas o
fibras discontinuas. Este tipo de arquitectura se obtiene, de manera habitual, a partir de preformas
ceramicas porosas que posteriormente son infiltradas con aleaciones metalicas fundidas, dando
lugar a un sistema en el que la matriz y refuerzo comparten continuidad estructural. La Figura 2.2
ilustra de manera esquematica el concepto de composito IPC, en el que tanto la matriz metalica

como el refuerzo ceramico forman redes tridimensionales continuas y co-percolantes.

Matrix Reinforcement

Interpenetrating Phase Composite

Figura 2.2 Esquema de un compaésito de fases interpenetradas (IPC), donde matriz y refuerzo
forman redes tridimensionales continuas [13].

Diversos estudios han demostrado que los compdsitos interpenetrados exhiben propiedades
mecanicas Yy térmicas superiores frente a los compositos reforzados de forma convencional. Entre
sus principales ventajas se encuentran una mayor resistencia y rigidez, alta conductividad térmica,
coeficientes de expansion téermica reducidos y mejor resistencia a la fatiga, atribuibles a la eficiente

transferencia de carga y a la elevada estabilidad de la interfase metal-cerdmica [13-15].



Bauer y col. [16] desarrollaron compoésitos metal-cerdmico con fases continuas
interconectadas empleando refuerzos de carbono pirolitico con arquitectura tridimensional,
fabricados mediante impresion 3D, e infiltrados posteriormente con una matriz metélica de niquel
por electrodeposicion. EI material resultante presentd una red continua entre ambas fases a escala
nanométrica. Los ensayos de compresion uniaxial mostraron resistencias de hasta 3.5 GPa,
acompafadas de una deformacién ductil prolongada y una capacidad de absorcién de energia
significativamente mayor que la de las fases individuales. Estos resultados evidencian que la
arquitectura interpenetrada permite mitigar la fragilidad intrinseca de los materiales ceramicos, al
combinar la tenacidad del metal con la elevada resistencia del refuerzo, generando materiales
densos con comportamiento mecanico sobresaliente y alto potencial para aplicaciones estructurales

y multifuncionales.

Por su parte, Zheng y col. [3] fabricaron compositos interpenetrados TiC—Fe a partir de
esponjas de TiC sinterizadas a 1700 °C durante 1 h y un proceso de infiltracion sin presion. El
estudio incluyé una comparacion directa con compositos del mismo sistema reforzados de forma
discontinua con particulas de TiC. Las esponjas ceramicas fueron infiltradas con hierro reducido
en forma de bloque a 1550 °C durante 30 min bajo vacio, mientras que los compositos reforzados
con particulas se obtuvieron por sinterizacion sin presion. Los resultados mostraron que los
compdsitos interpenetrados, con un contenido volumétrico de refuerzo ceramico del 4 %,
alcanzaron mayores densidades (7.71 + 0.04 y 7.61 + 0.14 g/cm®) y menores porosidades residuales
(0.39 % y 1.68 %), asi como valores superiores de resistencia a la tensiéon (282 £ 30 y 343 £ 9
MPa), en comparacién con los compdsitos reforzados discontinuamente, que presentaron una
densidad de 7.03 + 0.05 g/cm?®, una porosidad residual de 9.17 % y una resistencia a la tension de
206 + 36 MPa. Estos resultados ponen de manifiesto que la continuidad e interconexion de fases
favorecen una union mas eficiente y un mejor desempefio fisico-mecanico del material. La Figura
2.3 muestra la microestructura de la esponja ceramica infiltrada, en la forma final del composito

interconectado obtenido.



Figura 2.3 Microestructura del compésito interconectado TiC/Fe [3].

Asimismo, Yang y col. [17] se enfocaron en el desarrollo de compositos interpenetrados a
partir de ceramicos TizSiC; infiltrados con una matriz de cobre mediante infiltracion al vacio a una
temperatura méaxima de 1400 °C durante 2 h, logrando una infiltracion completa. Como resultado,
se observaron mejoras significativas en las propiedades mecénicas y eléctricas respecto al cerdmico
base. En particular, la conductividad eléctrica del compdsito alcanzé valores de hasta 5.73x10°
S/m, en contraste con 2.63x10° S/m correspondientes al TisSiC, monolitico. La Figura 2.4 muestra
la microestructura del compdsito interconectado obtenido, donde se aprecia una adecuada

adherencia entre ambas fases, factor clave en la mejora de sus propiedades funcionales.

Figura 2.4 Microestructura del compésito interconectado TisSiC2/Cu [17].
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2.2 Infiltracion liquida de compdsitos metal—-ceramico

Entre los procesos de manufactura de materiales compdsitos de matriz metélica, la infiltracion
liquida es una de las técnicas mas utilizadas, debido a su relativa simplicidad, bajo costo de
produccién y la adaptabilidad a una amplia gama de sistemas metal-ceramico. Adicionalmente,
este metodo permite obtener compdsitos con altos volumenes de refuerzo, caracteristica
especialmente relevante en el desarrollo de compositos interconectados. El procesos consiste, de
manera general, en la introduccion de un metal fundido dentro de un sélido poroso, tipicamente

una preforma ceramica, con el fin de llenar su red de poros y consolidad el material compadsito.

El mecanismo de infiltracion esta gobernado por el grado de humectabilidad entre la matriz
metélica liquida y la preforma solida. Cuando el metal fundido moja adecuadamente al solido, la
infiltracion puede llevarse a cabo Unicamente por fuerzas capilares, dando lugar a una infiltracion
espontanea o infiltracion sin presion externa. En contraste, en sistemas donde la humectabilidad es
limitada, es necesario aplicar una fuerza externa que promover la penetracion del metal liquido en
la preforma. Dicha fuerza puede generarse mediante vacio, presion de gas o presién mecanica [12,
18, 19].

En la infiltracion por presion de gas, el metal fundido es impulsado hacia el interior de la
preforma mediante un gas presurizado, que suministra la presion requerida para lograr la formacion
del compésito. EIl nitrégeno es uno de los gases mas empleados; sin embargo, también se utilizan
atmosferas inertes para evitar reacciones quimicas indeseables [20]. Por otro lado, la infiltracion
por presion mecanica permite obtener piezas practicamente libres de poros y con geometria
semiterminada. En este caso, un piston comprime directamente el metal liquido, forzandolo a
penetrar la preforma, mientras que la solidificacién del compésito ocurre de manera simultanea
[20, 21].

2.2.1 Infiltracion sin presion externa

La infiltracion espontanea, también denominada infiltracion sin presion o infiltracion capilar, es
una de las técnicas mas empleadas en la fabricacion de compositos de matriz metalica, derivado de
su relativa simplicidad, bajo costo de produccion y adaptabilidad a una amplia gama de sistemas
metal-ceramico, particularmente, en sistemas con buena afinidad quimica entre las fases. El
proceso consiste en hacer fluir una matriz metalica en estado liquido a través de los canales de

una preforma porosa, sin necesidad de aplicar presion externa. El éxito de la infiltracion por accion
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capilar depende del grado de mojabilidad entre el metal liquido y la superficie del preformado

cerdmico, de forma que el liquido pueda penetrar y llenar eficientemente la red porosa [22].

Un alto grado de mojabilidad asegura que la matriz metélica fluya sin obstaculos a través
de los poros de la preforma, favoreciendo una infiltracion completa del preformado y reduciendo
la porosidad residual del compésito. El pardmetro fundamental para evaluar la mojabilidad es el
angulo de contacto (0), definido como el angulo formado entre la superficie sélida de la preforma
y el liquido en contacto, como se ilustra en la Figura 2.5. Cuando el angulo de contacto 6 es menor
a 90°, existe una accion capilar que impulsa el flujo del metal fundido hacia el interior de la
preforma; cuanto menor es el valor de 6, mayor es el grado de mojado [23]. En cambio, si el &ngulo
de contacto es mayor a 90°, el sistema se considera no humectante, y la infiltracion capilar no es

espontanea, requiriendo una fuerza externa para lograrla.

De acuerdo con el modelo de Young Dupré [23], el &ngulo de contacto se relaciona con las

energia interfaciales del sistema mediante la ecuacion:

Ysv= ysL + yLv cos 0 (Ec. 2.1)

donde ysv, ysL y yLv corresponden a las energias interfaciales de las interfaces solido—vapor, sélido—

liquido y liquido—vapor, respectivamente.
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Figura 2.5 Esquema del angulo de contacto: a) sistema no humectante y b) sistema humectante
[24].

Otro aspecto clave en la infiltracién espontanea es la ley de Lucas-Washburn, la cual
describe la cinética de penetracidn de un liquido dentro de un capilar y constituye una herramienta
fundamental para analizar el comportamiento de los metales fundidos en preformas porosas. Esta
ley establece que la longitud de penetracion del liquido es proporcional a la raiz cuadrada del
tiempo transcurrido, y depende tanto de las propiedades del liquido como de las caracteristicas

geomeétricas de los poros [22]. La expresion de Washburn se describe mediante la ecuacion:

| = /Mt (Ec. 2.2)
4p

donde [ es la longitud de penetracion del liquido, y la tension interfacial, D el diametro efectivo
del poro capilar, 8 el angulo de contacto, u la viscosidad dindmica del liquido y t el tiempo de
infiltracion. Esta relacion pone de manifiesto la influencia critica de la mojabilidad, la viscosidad

del metal fundido y la arquitectura porosa de la preforma en la eficiencia del proceso de infiltracion.

2.2.2 Infiltracion asistida por vacio

La infiltracion al vacio es un proceso de impregnacion de preformas porosas o lechos de polvos
con un metal en estado liquido, en el cual la aplicacion de vacio facilita la eliminacion del aire
atrapado en los poros y favorece una infiltracion mas completa y homogénea. Esta técnica se
emplea en la fabricacién de compdsitos de matriz metélica, donde la fase ceramica puede

presentarse en forma continua o dispersa dentro de la matriz metalica.
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El proceso se inicia sometiendo la preforma porosa a vacio, generalmente con apoyo de una
bomba con objeto de evacuar el aire contenido en la red de poros. Posteriormente, el metal fundido
entra en contacto con la preforma y, debido al gradiente de presion generado, es impulsado hacia
el interior de los poros. Una vez completada la infiltracion, el sistema se enfria, provocando la
solidificacion del metal dentro de la estructura porosa y asegurando una adecuada adhesion
interfacial entre la matriz metalica y el refuerzo cerdmico. Este mecanismo contribuye de manera
directa a la mejora de las propiedades mecanicas y térmicas del compdsito resultante [23, 25]. La

Figura 2.6 [23] ilustra el esquema general del proceso de infiltracién al vacio.

Linea de vacio

- |Particulas )
“|ceramicas [ Crisol

Metal fundido

Figura 2.6 Representacion esquematica del proceso de infiltracién al vacio [23].

Al igual que en otros métodos de infiltracion, la humectabilidad entre el metal liquido y la
superficie ceramica desempefia un papel determinante en la eficiencia del llenado de poros. Una
buena mojabilidad favorece la humectacion de las paredes internas de la preforma, disminuye la
energia interfacial y reduce la resistencia capilar al flujo del metal fundido. Como resultados se
logra una infiltracion mas rapida, uniforme y reproducible, aspecto especialmente relevante en la
obtencion de compdsitos interconectados, donde la continuidad de ambas fases es un requisito

esencial para alcanzar un desempefio estructural y funcional éptimo.
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2.3 Preformados ceramicas porosas para compositos interpenetrados

En la fabricacion de compdsitos metal-cerdmico por técnicas de infiltracion, la base suele ser una
preforma cerdmica con estructura de poros abiertos interconectados por facilitar el flujo de metal
fundido a través de ella [26]. Esta preforma ceramica juega un papel crucial en la determinacion
de la microestructura y propiedades del compésito final. Por lo tanto, para obtener ceramicos
porosos con una estructura deseada en base a la forma, tamafio, distribucion y conectividad de los
poros es importante tener un control preciso de algunas de las variables del proceso més
importantes como: tamafio y composicion de los polvos iniciales, presion de compactacion de los
polvos base para la formacion del cuerpo en verde y las condiciones de sinterizacion (temperatura,
tiempo y atmosfera) [27, 28]. Las técnicas convencionales para fabricar este tipo de materiales
incluyen la sinterizacién parcial [29], el uso de plantillas de sacrificio [30], plantilla de réplica [31]
y espuma directa [32]. Stochero y col. [33] fabricaron ceramicos porosos con redes
tridimensionales por el método de espumado directo alcanzando porosidades superiores al 80 % y
una amplia distribucion de tamafio de poro de aproximadamente 956 + 292 um. Otro estudio
empleo la técnica de plantilla de réplica para obtener ceramicos 3D de SiC con porosidades en el
rango de 86.4 % a 87.8 % [31]. A partir de la fundicion de gel de espuma en combinacién con un
proceso de sinterizacion para preparar preformas porosas de cordierita a partir de polvos de MgO,

Al>0s y SiO2 permiti6 obtener porosidades mayores al 82 % [34].

2.3.1 Preformas obtenidas por compactacion y sinterizacion

La metalurgia de polvos es una técnica de procesamiento en estado sélido de los materiales
compositos de matriz metélica hechos a base de polvos. Esta técnica consta de tres etapas
fundamentales: mezclado de polvos, formado por compactacion y un ciclo térmico de sinterizacion
controlado en términos de temperatura, tiempo y atmdsfera [35]. Durante el mezclado, los polvos
generalmente en forma de particulas finas y uniformes, se integran con aditivos para mejorar el
flujo de la mezcla y la cohesidn de las particulas. La etapa de compactacion implica la aplicacién
de alta presion por prensado en frio o caliente, de forma axial o biaxial sobre la mezcla homogenea
de polvos por medio de un punzén o dado, para obtener el preformado en verde con la geometria
del producto final [36]. Esta compactacidn previa a la sinterizacién es beneficiosa, ya que reduce

el agrupamiento de particulas y aumenta la unién entre ellas [37].
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Durante la sinterizacion de los compactos en verde, las particulas se unen entre si para la
formacion de cuellos entre particulas mediante el mecanismo de difusion atomica a alta
temperatura, lo que resulta en la consolidacion de la estructura porosa. Es esencial mantener una
Optima presién de compactacion y controlar rigurosamente el tiempo y la temperatura de
sinterizacion para lograr la microestructura deseada, por ende la porosidad total y el tamafio de los
poros de la pieza sinterizada, estd fuertemente condicionado por la densidad del preformado en
verde, es decir, cuanto mas empacado esté el material, menos poroso sera el producto final, lo que
resulta en menores cambios dimensionales durante el sinterizado. Por lo tanto, es importante
asegurar una alta densificacion de los cuerpos en verde para minimizar la deformacién durante este
proceso [35, 36]. Por otro parte, se ha reportado que al integrar la sinterizacion con una reaccion
quimica in situ donde se liberan gases que actlan como agentes formadores de poros, mejora la
porosidad y vuelve a la preforma alin mas atractiva para ser utilizada en procesos posteriores como
la infiltracion. Segun el informe de Chen y col. [37], mediante el tratamiento de sinterizacion es
posible obtener preformados cerdmicos con una porosidad maxima del 60 % y un tamafio de poro

en el rango de 1 nma 10 pum.

2.3.2 Esponjas ceramicas obtenidas por tecnologia de polvos

En el campo de los materiales porosos, el término espuma suele emplearse para describir
estructuras dominadas por poros cerrados, que en muchas de las investigaciones son aplicables
estructuralmente, como en el caso de las espumas metalicas. En contraste, las esponjas se
caracterizan por presentar alta porosidad abierta y una estructura tridimensional interconectada, lo
que las hace particularmente adecuadas para aplicaciones funcionales como filtracion, catélisis,
aislantes térmicos e implantes biomédicos [38, 39]. Aunque ambos conceptos comparten
similitudes, las diferencias en su arquitectura interna determinan su idoneidad para aplicaciones

especificas.

El espumado se refiere a los procesos mediante los cuales se generan poros dentro del
material, ya sea mediante la adicion de agentes espumantes o a través de la descomposicion
controlada de ciertos compuestos durante tratamientos térmicos. En otros casos, estos procesos se
combinan con rutas de tecnologia de polvos y reacciones in-situ durante el sinterizado, con el
objetivo de lograr un mejor control de la estructura porosa [37]. La sintesis de espumas o esponjas

por tecnologia de polvos presenta un alto potencial, ya que permite producir piezas con buen
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control dimensional y un uso eficiente de la materia prima. No obstante, aunque existen numerosos
estudios sobre el espumado de metales y aleaciones metélicas, los trabajos dedicados a la

manufactura de esponjas ceramicas siguen siendo relativamente limitados.

Papantoniou y col. [40] investigaron la sintesis de espumas de aluminio a partir de polvos
de aluminio con distintas geometrias (finos, gruesos y tipo escamas), combinados con TiH> como
agente espumante. Las mezclas fueron compactadas en frio de manera uniaxial a presiones entre
200y 1200 MPa, y posteriormente calentadas a temperaturas entre 650 °C y 800 °C. Los resultados
mostraron una mayor eficiencia de espumado al emplear polvos finos de aluminio, presiones de

compactacién superiores a 700 MPa y temperaturas de espumado cercanas a 800 °C.

May col. [41] se enfocaron en la fabricacion de esponjas de TiC a partir de la combinacion
de polvos de TiC, niquel, grafito y urea como espaciador, utilizando alcohol poli—vinilico como
aglutinante. Los compactos se sinterizaron en vacio a diferentes temperaturas y tiempos,
alcanzando una temperatura méxima de 1500 °C durante 60 min. Este estudio evidencio la
presencia de macroporos interconectados y microporos en las esponjas obtenidas (Figura 2.7),
concluyendo que ambas escalas de porosidad pueden controlarse mediante la optimizacién de la

cantidad de aditivos incorporados.

Figura 2.7 Morfologia de la esponja de TiC: a) macroporos y b) microporos [42].

De manera similar, otros autores han reportado la sintesis de esponjas de TiC mediante
reacciones directas entre polvos de TiOz, carbon negro y resina fenélica como fuente de carbono,
incorporando particulas originales de TiC para modular la microestructura [43]. En este caso, se
obtuvieron esponjas con porosidad tridimensional y tamafios de poro en el rango de 90-230 nm,
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influenciados directamente por el contenido de TiC afiadido. El proceso. De sinterizacion se llevo
a cabo a 1400 °C durante 1 h.

Finalmente, Cao y col. [44] sintetizaron esponjas de TiCO empleando resina fendlica como
fuente de carbono y particulas de TiO2 como precursor de titanio. Tras un pretratamiento térmico
a 150 °C durante 1 h y una sinterizacion a 1500 °C, las esponjas obtenidas presentaron porosidades
de entre 63 % y 82 %, con una distribucién jerarquica de poros que abarca desde la micro hasta la
nanoescala, con microporos de aproximadamente 52 um y nanoporos en el intervalo de 52-138

nm.

Para el presente trabajo, los antecedentes descritos ponen de manifiesto que la arquitectura
porosa del preformado cerdmico es un factor determinante en la obtencion de compdsitos metal—
ceramico interconectados mediante infiltracidn. En particular, el control de la porosidad abierta, la
conectividad tridimensional y la estabilidad estructural de la esponja ceramica resulta esencial para
asegurar una infiltracion eficiente de la matriz metalica y una adecuada continuidad de fases en el
compdsito final. En este contexto, la ruta de tecnologia de polvos combinada con reacciones in situ
ofrece una alternativa versatil para disefiar preformas ceramicas con porosidad controlada,
adecuadas para procesos de infiltracion liquida. Con base en ello, en las secciones siguientes se
describen los materiales base empleados en este estudio, especificamente el hidruro de titanio
(TiH2) y la resina fendlica (C7HeOz), asi como su funcion y comportamiento durante la sintesis de

las esponjas de TiC utilizadas como preformados porosos.

2.4 Materiales precursores para la sintesis de esponjas de TiC

En el presente trabajo, los precursores empleados para la sintesis de esponjas de TiC fueron polvos
de hidruro de titanio (TiH2) como fuente de titanio y resina fendlica (C7HgsO2) como fuente de
carbono. La seleccién de estos materiales responde a su comportamiento termoquimico
complementario durante el tratamiento térmico, lo que permite integrar los procesos de
deshidrogenacion, pirolisis y sinterizacion en una sola ruta de sintesis. A continuacion, se describen

sus principales caracteristicas y el papel que desempefian durante el tratamiento térmico.

2.4.1 Hidruro de titanio (TiH2) como precursor de Ti y agente formador de poros

Numerosos trabajos han reportado el uso de polvos de TiH2 en procesos de espumado de metales

y ceramicos, debido a su comportamiento como agente espumante formador de poros. Durante el
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calentamiento, el TiH> se descompone térmicamente liberando hidrdgeno, lo que induce la
formacion de poros a medida que las particulas del hidruro se deshidrogenan, contribuyendo de

manera directa al desarrollo en la estructura porosa del material [45].

Los polvos de TiH>, caracterizados por su naturaleza dura y fragil, han despertado un interées
creciente en la sintesis de materiales porosos mediante metalurgia de polvos, ya que permiten una
liberacion controlada de hidrogeno durante la etapa de deshidrogenacién [46]. Este proceso ocurre
bajo condiciones térmicas controladas, dando lugar a la formacion de particulas de titanio metélico,
mientras que el hidrégeno liberado actia como una atmdsfera local reductora, disminuyendo la
contaminacion superficial y protegiendo al titanio de la oxidacion. Este entorno favorece, ademas

la ocurrencia de reacciones subsecuentes, como la carburizacion in situ.

La literatura indica que la deshidrogenacion del TiH2 ocurre tipicamente en el intervalo de
400 a 800 °C, generalmente durante el ciclo de sinterizacion, y es sensible a parametros como la
temperatura maxima alcanzada y la velocidad de calentamiento [47]. Se ha observado que, al
incrementar la cantidad de TiH>, empleada como agente formador de poros en sistemas de
espumado, la porosidad aumenta de manera progresiva; sin embargo, un exceso de hidruro puede
provocar la fractura del material debido a la expansidon excesiva asociada a la liberacién de
hidrégeno [48].

Adicionalmente, los polvos del TiHz se utilizan ampliamente para la obtencién de titanio
puro o aleaciones base titanio con propiedades mecanicas mejoradas. Esto debido a que durante el
sinterizado, la deshidrogenacion introduce defectos cristalinos adicionales, lo que favorece los
mecanismos de difusion, acelera la densificacion y conduce a tamafios de grano mas finos en el

material final [49].

2.4.2 Resina fendlica como fuente de carbono y aglutinante transitorio

La resina fendlica es uno de los aglutinantes organicos mas empleados en la fabricacién de
materiales carbonados, debido a su elevada capacidad para generar residuos carbonosos durante su
descomposicion térmica. Esta caracteristica se atribuye a su composicion quimica, que puede
contener hasta 80 % en peso de carbono original, clasificandola como una resina no grafitizada
[50]. En consecuencia, resulta especialmente atractiva en sistemas que requieren una fuente solida

de carbono para reacciones termoquimicas durante tratamientos térmicos.
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El proceso de pirdlisis de la resina fendlica ocurre en ausencia de oxigeno y a temperaturas
superiores a 400 °C [51]. Durante esta transformacion, se liberan moléculas de agua, gases y
compuestos fenolicos, al mismo tiempo que se forma carbono sélido a partir de la reorganizacion
de los anillos aromaticos y de los grupos hidroxilo y metileno presentes en su estructura molecular.
Estudios detallados han descrito que la descomposicién involucra la ruptura de enlaces de C-H,
O-H y C-0, asi como de enlaces C-C en la cadena principal, dando origen a las especies

carbonadas responsables de la formacidn del residuo sélido [52].

De acuerdo con Luz y col. [53], la resina fenolica destaca entre diversas fuentes de carbono
su notable rendimiento carbonoso, que oscila entre el 40 % y el 70 % en peso, en contraste con
otras fuentes de carbon que presentan rendimientos considerablemente menores. Esta elevada
eficiencia, aunada a su funcion como aglutinante transitorio durante la compactacion, convierte a
la resina fendlica en un precursor idoneo para la sintesis in situ de TiC y para el desarrollo de una

arquitectura porosa interconectada en las esponjas ceramicas.

2.5 Compositos de matriz de aleaciones Al-Cu

En el ambito de la ingenieria de materiales, la busqueda continua de sistemas innovadores con alto
desempefio estructural y funcional ha impulsado el desarrollo de compdsitos de matriz metélica de
aluminio (AMMC). Estos materiales han adquirido especial relevancia en sectores como el
aeroespacial y el automotriz, donde se requiere una elevada relacién resistencia/peso, buena
estabilidad térmica y confiabilidad bajo condiciones de servicio exigentes. En este contexto, los
AMMC reforzados con particulas ceramicas como carburo de silicio (SiC) y carburo de titanio
(TiC) se han consolidado como alternativas atractivas, ya que dichos refuerzos contribuyen

significativamente a la mejora de las propiedades mecanicas y térmicas de los compositos [1].

El cobre es uno de los elementos aleantes frecuentemente incorporado en las aleaciones
base aluminio. Su adicién incrementa la dureza y la resistencia a la deformacién y al desgaste,
ademas de influir favorablemente en el comportamiento frente a la corrosion. Desde el punto de
vista del procesamiento, el cobre tambien puede facilitar la manufactura de aleaciones y compositos
de aluminio, al modificar las condiciones de fusién y solidificacién del sistema [54]. Debido a la
creciente demanda de materiales funcionales ligeros, con alta conductividad térmica y estabilidad
a temperaturas elevadas, especialmente para aplicaciones como empaquetamientos electronicos,

las aleaciones Al-Cu han sido objeto de numerosos estudios. En estos sistemas, el aluminio aporta
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ligereza, mientras que el cobre contribuye de manera significativa a la disipacion eficiente de calor
[55].

El incremento en el contenido de cobre no solo aumenta la densidad de la aleacion y del
composito resultante, sino que también favorece mejoras significativas en las propiedades
mecénicas, como se ha reportado en diversos trabajos. Reddy y col. [56] fabricaron compdsitos de
aleaciones Al-Cu reforzados con polvo de cobre mediante fundicion por agitacion, empleando
formulaciones con 5y 10 % en peso de Cu. Los resultados mostraron un aumento notable de la
dureza en comparacion con las aleaciones no reforzadas: con 5 % de Cu, la aleacién alcanz6 370
MPa, mientras que el composito con la misma fraccion de cobre present6 valores de hasta 532
MPa, evidenciando el efecto de endurecimiento asociado a la presencia del refuerzo.

De manera consistente, Li y col. [57] sintetizaron compositos hibridos de matriz Al-Cu
reforzados con particulas nanométricas de SiC y fases Mg.Si formadas in situ, empleando una
combinacién de tratamiento ultrasénico y fundicidon por compresion. Los compositos obtenidos
exhibieron una resistencia a la traccion de 325 MPa y un limite eléstico de 210 MPa, lo que
representd incrementos del 25.0 % y 31.3 %, respectivamente, en comparacion con la aleacion
base. Estas mejoras se atribuyeron al refinamiento de grano, a la distribucién homogénea de las
nanoparticulas de SiC, el bajo coeficiente de expansion térmica de los refuerzos y el fortalecimiento
de limites de grano, ya que las fases Mg.Si y SiC restringieron eficazmente el movimiento de

dislocaciones.

En otro estudio, se reportd la sintesis de polvos eutécticos Al-33 % Cu reforzados con 5 %
de nanoplaquetas de grafito mediante aleacion mecénica, seguido de prensado en caliente y
sinterizacion a 510 °C. En este caso, se reportaron valores de nanodureza de 5.5 GPa y un médulo
de Young de 180 GPa, superiores a los de la matriz sin refuerzo. Estas mejoras se asociaron a la
formacion de intermetalicos como CuAlz y CugAls, generados durante el procesamiento térmico
[58].

Onat y col. [59] evaluaron compésitos de aleaciones Al-Cu reforzados con SiC (5-15 %
vol.) procesados por squeeze casting. Observaron que, al aumentar la fraccion volumétrica de SiC,
tanto la dureza como la resistencia a la traccion aumentaron, alcanzando valores de hasta 139 BHN
con 15 % de refuerzo; sin embargo, este aumento estuvo acompafiado de un incremento en la

porosidad. Por otra parte, en un estudio enfocado en el efecto del cobre en compdsitos Al/SiC
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procesados por sinterizacion [60], se determin6 que la adicion de Cu promovid la formacién de una
fase liquida transitoria, lo que favoreci6 la densificacion y redujo significativamente la porosidad.
La densidad aumentd de valores inferiores al 86 % (sin Cu) a valores superiores al 90 %, y
microestructuralmente se observo la formacion de intermetalicos CuAl durante el enfriamiento.
En términos mecénicos, la resistencia a la flexién mostré una mejora notable, incrementandose de

49-60 MPa en los compositos sin cobre a valores superiores a 200 MPa en los compositos con Cu.

2.6 Compdsitos metal-ceramico reforzados con TiC

El carburo de titanio es un ceramico refractario de alto desempefio, caracterizado por una
temperatura de fusion cercana a 3140 °C y una densidad de 4.93 g/cm?, lo que lo posiciona como
un refuerzo altamente atractivo para compdsitos de matriz metélica. Su combinacién de baja
densidad, alto modulo elastico, elevada dureza, notable resistencia al desgaste y buena
conductividad eléctrica y térmica, en comparacion con otros cerdmicos estructurales, ha motivado
su uso en aplicaciones que demandan desempefio mecanico y estabilidad térmica [61]. La tabla 2.1
resume algunas de las propiedades fisicas y térmicas mas relevantes del TiC.

Tabla 2.1 Propiedades térmicas y fisicas del TiC [61, 62].

Densidad tedrica (g/cm?®) 4.93
Punto de fusion (°C) 3140
Resistividad (uQ-cm) 68
Conductividad térmica (W/m-K) 21
Coeficiente de expansion térmica (106 K™?) 7.74
Dureza Vickers (GPa) 25.1
Modulo elastico (GPa) 451
Tenacidad a la fractura (MPa-m'?) 5.1
Resistencia a la flexion (MPa) 240-400

La formacion in situ de TiC dentro de matrices metalicas presenta ventajas importantes, ya
que favorece la obtencion de tamafios de grano finos y una unién interfacial mas eficiente entre el

refuerzo y la matriz. El TiC puede sintetizarse mediante diferentes rutas, entre ellas la reaccion
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directa entre titanio y carbono, de carécter exotérmico, y la reduccién carbotérmica. Sin embargo,
en la reaccién directa es comun la presencia de impurezas residuales, como titanio o carbono no

reaccionados, lo que puede limitar la pureza del TiC obtenido [61].

Wei y col. [63] estudiaron la fabricacién de compdsitos empleando una aleacion Ti—6Al-
4V como matriz y nanotubos de carbono de pared mdltiple como fuente de carbono para la
formacion in situ de TiC. Los polvos fueron compactados y consolidados mediante sinterizacion
por chispa de plasma (SPS) a 40 MPa y 850 °C durante 5 min. A esta temperatura se logré la
formacion efectiva de TiC, sustentada por calculos termodinamicos que arrojaron una energia libre
de Gibbs de —176 kJ/mol. Los resultados mostraron un refinamiento significativo del tamafio de
grano, acompariado de un incremento en la microdureza y en la resistencia a la compresion del
composito respecto a la aleacion sin refuerzo. Sin embargo, se observo que un refinamiento
excesivo del refuerzo podia inducir la nucleacion y propagacion de microfisuras, asociadas a la
fractura de particulas duras de TiC, las cuales, ademés de actuar como portadoras de carga, generan

concentraciones locales de esfuerzo.

Anbesh y col. [64] sintetizaron compositos de matriz de Al-1100, reforzados con particulas
de alimina y TiC en diferentes proporciones, utilizando fundicion por agitacion. El andlisis de
dureza Rockwell y resistencia a la traccion mostro que, al incrementar el contenido total de refuerzo
cerdmico hasta un 20 %, la dureza aumentd a 119 HRB y la resistencia a la traccion alcanz 149.3
MPa, en comparacion con el aluminio puro, que presentd valore de 58.4 HRB y 120.4 MPa,
respectivamente. Estas mejoras se atribuyeron a una fuerte unién interfacial que permitié una
transferencia de carga eficiente hacia el refuerzo, asi como un incremento correspondiente en la

resistencia al desgaste.

Ledn y col. [65] emplearon la infiltracidn sin presion para la fabricacion de compositos del
sistema Ni/TiC. Se compactaron preformas verdes de TiC a 14 MPa, las cuales fueron pre-
sinterizadas a 1250 °C durante 1 h. Posteriormente, se realizé la infiltracion con niquel electrolitico
a 1515 °C durante 25 min. Como resultado, se obtuvieron compdsitos Ni/TiC altamente
densificados, con una densidad de hasta 6.39 g/cm® y una dureza de 788 HVos. La infiltracion
capilar permitié alcanzar una composicion de 60 % TiC y 40 % Ni, con una porosidad residual
minima del 1.4 %, asi como un comportamiento practicamente isotropico, asociado a la

distribucion homogénea del refuerzo.
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En otro estudio, se evaluaron las propiedades fisicas, mecéanicas y de desgaste por
deslizamiento en seco de compositos de Al-6061 reforzados con particulas de TiC, fabricados por
fundicion por agitacion. Se observé que el aumento en el contenido de TiC condujo a un incremento
en la densidad (superior a 2.90 g/cmq), asi como en la dureza, la resistencia a la traccion y la
resistencia al desgaste. El desajuste en los coeficientes de expansion térmica entre la matriz de Al
y el TiC generd esfuerzos térmicos internos, reflejados en un aumento de la densidad de
dislocaciones. Consecuentemente, el coeficiente de expansion térmica del compdsito disminuyo

con el incremento del refuerzo, contribuyendo al mejor desempefio mecanico observado [66].

Finalmente, Nyanor y col. [67] investigaron el efecto del refuerzo simultaneo con particulas
de TiC micrométricas y nanotubos de carbono (CNT) sobre las propiedades mecanicas y térmicas
de compositos hibridos de matriz de aluminio, sintetizados por metalurgia de polvos. EI compdsito
hibrido exhibié una dureza notablemente superior (128.8 + 6.8 HV) en comparacion con el sistema
10TiC/Al (110 £ 8.8 HV), ademas de una reduccion significativa del coeficiente de expansion
térmica, atribuida a los bajos CTE de los refuerzos ceramicos. De manera analoga, otro estudio
[68] desarrollé compositos hibridos Cu/TiC-Gr e hizo una comparacién con compositos
convencionales Cu/TiC con alto contenido de refuerzo ceramico (60 %). EI compdsito Cu/TiC
mostré una porosidad cercana al 1 %, mientras que el composito hibrido alcanz6 aproximadamente
el 4 %. En términos mecanicos, el sistema Cu/TiC present6 una dureza de 396 HV y un modulo

elastico de 232 GPa, confirmando la eficacia del TiC como fase de refuerzo en matrices metalicas.

2.7 Compdsitos interpenetrados basados en esponjas ceramicas

Los compdsitos reforzados con esponjas constituyen una clase avanzada de materiales compositos
de interés en la ingenieria de materiales, debido a las ventajas asociadas a la arquitectura
tridimensional interconectada del refuerzo. En este tipo de sistemas, la esponja acta como una
fase continua de refuerzo, mientras que la matriz, generalmente metalica aunque también puede ser
ceramica, se introduce por infiltracion, dando lugar a un material con fases interpenetradas. La
estructura porosa abierta de las esponjas proporciona una plataforma Gnica para mejorar tanto las
propiedades mecanicas como las funcionales, al favorecer una interacciéon homogénea y eficiente

entre la matriz y el refuerzo.

Durante la fabricacion de estos compositos, la infiltracion del material matriz dentro de la

esponja permite una distribucion homogénea a lo largo de toda la estructura porosa, lo que garantiza
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una continuidad estructural y una transferencia de carga mas efectiva entre ambas fases. Esta
caracteristica distingue a los compdsitos reforzados con esponjas de aquellos reforzados con
particulas o fibras discontinuas, y explica el desempefio superior que suelen presentar en términos

de resistencia mecanica, estabilidad térmica y comportamiento frente a cargas complejas.

Vijayan y col. [69] desarrollaron compositos interpenetrados empleando esponjas de SiC
infiltradas con una aleacion de aluminio AA5083, utilizando infiltracion por presion de gas. El
estudio considerd dos variantes de esponjas: una con una densidad de poros de 10 poros por pulgada
(PP1) y un tamario de poro de 2.7 £ 0.45 mm, y otra con 20 PPl y un tamafio de poro de 1.8 + 0.4
mm. Los ensayos de compresion realizados tanto en las esponjas como en los compositos
mostraron que el composito con 10 PPI presento valores de resistencia a la compresion superiores
a los del compdsito con 20 PPI, y significativamente mayores que los obtenidos de las esponjas
ceramicas sin infiltrar. Resultados analogos se observaron en las pruebas de dureza Brinell, donde
el compdsito de 10 PP alcanzé 56 BNH, mientras que el de 20 PPI registré 50 BNH, evidenciando

la influencia directa de la arquitectura porosa en el desempefio mecéanico.

Por su parte, Olszowka-Myalska y col. [70] utilizaron esponjas de carb6n con una porosidad
cercana al 97 % y diferentes tamafios de celdas (20, 45y 100 PPI) para la fabricacion de composito
mediante infiltracion por presion, empleando magnesio puro y aleaciones de magnesio como
matrices. Los andlisis de microdureza revelaron que esta propiedad aumentaba conforme disminuia
el tamafio de poro de la esponja, en comparacion con el magnesio y sus aleaciones sin refuerzo. El
composito fabricado con una esponja de tamarfio de celda de 45 PPI y matriz de magnesio mostro
la menor porosidad residual, demostrando ser el més efectivo en el proceso de infiltracion.
Asimismo, los ensayos de compresion mostraron valores crecientes de resistencia al reducir el

tamafo de celda, aunque con una influencia adicional de la composicion de la matriz.

Roy y col. [71] emplearon polvos de alimina y polimeros de cera para la fabricacion de
preformas porosas, las cuales fueron infiltradas con una matriz de Al-12Si mediante infiltracion
por presion. Los compdsitos obtenidos presentaron una porosidad residual cercana al 3 % en
volumen, atribuida principalmente a poros cerrados presentes en la preforma en verde que no
pudieron ser infiltrados. Se llevaron a cabo mediciones del coeficiente de expansion térmica (CET)

hasta 500 °C, revelando que dicho coeficiente disminuia conforme aumentaba el contenido de
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refuerzo cerdmico. En contraste, para bajos contenidos de refuerzo, el CET estuvo dominado por

el comportamiento de la matriz metélica.

2.8 Estado del arte del sistema TiC/Al-Cu y compositos para manejo térmico
2.8.1 Compositos del sistema TiC/Al-Cu

La combinacion de TiC, un ceramico refractario duro con elevada estabilidad térmica y quimica,
alta resistencia a la corrosion, buena dureza y excelente resistencia al desgaste, con aleaciones base
aluminio, caracterizadas por su baja densidad, buena resistencia a la corrosion y alta resistencia
especifica, permite el desarrollo de materiales particularmente atractivos para aplicaciones que
demandan estructuras ligeras y resistentes [1,61]. Adicionalmente, este sistema ofrece la
posibilidad de disefiar materiales funcionales con buena capacidad de conduccion térmica, aspecto
de interés creciente en aplicaciones como disipacion de calor y empaquetamientos electronicos.
Aunque los estudios recientes enfocados en este Gltimo aspecto son aun limitados, el presente
proyecto se centra precisamente en el analisis de las propiedades termofisicas de compositos del
sistema TiC/Al-Cu, con el objetivo de evaluar su potencial como material funcional.

Un aspecto clave en la fabricacién de compositos TiC/Al-Cu es la mojabilidad entre las
fases ceramica y la matriz metalica. En estudios dedicados a la evaluacion de la mojabilidad de
particulas de TiC empleando aluminio puro y aleaciones Al-Cu como matrices, se realizaron
mediciones del angulo de contacto a diferentes temperaturas y composiciones de aleacion. Se
reportd que, en el caso del aluminio puro, la capacidad de mojado del TiC mejora de manera
significativa al incrementar la temperatura por encima de 860 °C, alcanzando angulos de contacto
menores a 60 °C a 900 °C. Esta tendencia se asocia a fendmenos de reaccion en la interfase, donde
ocurre una ligera disolucién de titanio hacia el bafio metalico, lo que reduce la posibilidad de
formacion de fases indeseables como AlsCs.

En cuanto a las aleaciones Al-Cu, se evalud el efecto del contenido de cobre en
proporciones de 1, 4, 8, 8, 20 y 33 % en peso, a temperaturas de 800, 900 y 1000 °C. Los resultados
mostraron que, en el intervalo de 800-900 °C, el incremento del contenido de cobre favorece una
reduccion mas rapida del angulo de contacto, con excepcion de la aleacion Al-1 % Cu, cuyo
comportamiento fue similar al del aluminio sin alear. Sin embargo, a 1000 °C se observé una ligera

tendencia al aumento del angulo de contacto para contenidos elevados de Cu, efecto atribuido a un

26



incremento en la viscosidad y en la tension superficial de la aleacion fundida. Asimismo, se registrd
que el tiempo requerido para alcanzar angulos de contacto menores a 90° disminuye tanto con el

aumento de la temperatura como con mayores concentraciones de Cu [24].

Bajo la ruta de fundicion asistida por agitacion electromagneética, Zhao y col. [72]
sintetizaron compositos del sistema TiC/Al-50Cu empleando particulas de TiC de diferente
tamafio. La microestructura de los compdsitos reveld la presencia de las fases a-Al y Al>Cu
correspondientes a la matriz metalica. En términos de comportamiento mecanico, los compositos
reforzados con particulas de TiC de mayor tamafio mostraron un mejor equilibrio de propiedades,
superando a aquellos reforzados con particulas finas. Esta mejora se atribuy6 a una dispersion mas
adecuada de las particulas grandes, que favorece mecanismos de fortalecimiento como el
endurecimiento por dislocaciones, el refinamiento de grano, el fortalecimiento tipo Orowan y la
transferencia efectiva de carga hacia el refuerzo cerdmico. En contraste, las particulas finas
tendieron a aglomerarse, reduciendo la eficiencia del refuerzo y promoviendo la apariciéon de
microgrietas en la interfaz AI/TIC, lo que afectd negativamente la integridad del material. En
conjunto, estos resultados confirman que el tamafio y la distribucion del refuerzo son parametros
criticos para optimizar la microestructura y las propiedades mecanicas de los compésitos TiC/Al—
Cu.

Por su parte, Zhang y col. [2] fabricaron compdsitos de matriz de Al-4Cu con refuerzo in
situ de TiC, evaluando su microestructura y propiedades mecanicas. Para ello, emplearon polvos
de aluminio y cobre como matriz metalica, y polvos de titanio y carbono puro como precursores
del refuerzo, en contenidos de 0, 5, 10 y 15 % en volumen. Las mezclas de polvos se
homogeneizaron en un molino de bolas planetario durante 4 h y se secaron a 100 °C durante 2 h,
para posteriormente ser compactados a 150 MPa, obteniendo cuerpos en verde de 20 mm de
diametro. La sinterizacion se llevé a cabo tanto en horno de microondas como por calentamiento

convencional en un horno de fusion al vacio a 1000 °C, con un tiempo de permanencia de 5 min.

El TiC se formd mediante una reaccion secuencial, en la que inicialmente el aluminio
reacciond con el titanio para formar TiAls, el cual posteriormente reaccion6 con el carbono para
generar TiC. EIl cobre, debido a su bajo contenido, no participd en reacciones de formacion de
compuestos, permaneciendo como parte de la matriz metalica. Se observo que la sinterizacion por

microondas condujo a una distribucion mas uniforme del TiC y a particulas de menor tamafio,
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particularmente a bajos contenidos de refuerzo, mientras que el calentamiento convencional
favorecio la segregacion y la formacion de particulas de TiC de mayor tamafio. En términos de
propiedades, el médulo de Young y la resistencia tltima a la traccién aumentaron con el incremento
del contenido de TiC, aunque acompafados de una disminucion en la ductilidad. En la Figura 2.8
se muestra la microestructura del compdsito, donde se identifican claramente las particulas de TiC

y los intermetélicos formados, visibles como trazos o lineas transversales dentro de la matriz.
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Figura 2.8 Microestructura del composito TiC/Al-4Cu [2].

Mohapatra y col. [73] investigaron las propiedades mecanicas y tribologicas de compdsitos
del sistema 5 % TiC/Al-4.5Cu, fabricados mediante la ruta de procesamiento por friccion rotatoria
(friction stir processing). El andlisis por difraccion de rayos X evidencio la formacion de fases
intermetalicos como AlsTi y CuAlx dentro del composito. La incorporacion homogénea de
particulas duras de TiC dio lugar a mejoras significativas en el desempefio mecanico, alcanzandose
una dureza Brinell maxima de 195 GBR en comparacion con 132 GBR de la aleacion Al-4.5 %
Cu sin refuerzo. Adicionalmente, el compdsito mostré una mayor resistencia al desgaste y a la

traccion que el metal sin reforzar.

Por su parte, Porter y col. [74] sintetizaron nanocompositos Al/TiC con 35 % en volumen
de carburo de titanio mediante infiltracion liquida, obteniendo materiales con porosidad residual
de 3.06 %, densidad de 3.07 g/cm?® y dureza Rockwell de 64. Este estudio resalta la eficacia de la
combinacion de compactacion, sinterizacion e infiltracion liquida para la obtencion de

nanocompositos con buena cohesion matriz-refuerzo y propiedades mecanicas mejoradas.
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Estudios de Albiter y col. [75] y Bedolla y col. [76] evidencian que los compositos Al-
2024/TiC con altos contenidos de refuerzo ceramico (~52-55 % en volumen) pueden fabricarse de
manera eficiente mediante infiltracion sin presion de preformados porosos del ceramico,
preparados por compactacion y sinterizacion de los polvos de carburo ceramicos. La porosidad
residual fueron <3 %, con formacion de fases intermetélicas, tales como CuAlz TiAlz, TisAIC,
AlTis, AlsTi y AlsTiSi, las cuales juegan un papel determinante en la respuesta mecanica del
material. En particular, los tratamientos térmicos de solucién y envejecimiento (T6) favorecen la
redisolucidon parcial y redistribucion mas homogenea de estos intermetalicos dentro de la matriz,

como se muestra en la Figura 2.9.

Desde el punto de vista mecéanico, se reportd un aumento significativo de la dureza,
resistencia a la traccion y maédulo elastico, con el incremento del contenido de TiC, aunque con
una reduccion en la ductilidad. Mientras que en [75] reportan durezas de hasta 38.5 HRC y
resistencias Ultimas cercanas a 480 MPa para contenidos elevados de TiC, en [76] se reportan
valores de microdureza entre 289 y 343 HV y un incremento de resistencia a la traccion hasta
aproximadamente 400 MPa tras el envejecimiento, acompafiada de un ligero aumento en el médulo
elastico, de 195 a 197 GPa. Estas diferencias ponen de manifiesto que, ademas del contenido de
refuerzo, la microestructura interfacial, la naturaleza de los intermetélicos formados y las
condiciones del tratamiento térmico son factores clave para optimizar el desempefio mecanico y

triboldgico de los compdsitos Al-2024/TiC.
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Figura 2.9 Microestructura del compésito 55 %TiC/Al-2024: a) estado tal como se fabrico y b)
después del tratamiento térmico de solucién y envejecido [75].

Al igual que en los sistemas con matrices Al-Cu, los compdsitos metal-ceramico han sido

estudiados predominantemente desde el punto de vista mecanico, mientras que el analisis de sus
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propiedades termofisicas ha recibido menor atencion, particularmente en sistemas con estructuras
interconectadas. Dado su papel critico bajo condiciones térmicas exigentes, la siguiente seccion
aborda las propiedades termofisicas de compoésitos metal-ceramico y su relacion con la

microestructura y la matriz.

2.8.2 Compositos metal—-ceramico con aplicaciones termofisicas

En aplicaciones como el empaquetado electrénico, los circuitos integrados y los sistemas de
disipacion térmica, los materiales compdsitos, principalmente de matriz metalica, desempefian un
papel clave para mejorar la gestion del calor, reducir la expansion térmica y preservar la integridad
estructural de los dispositivos durante su operacion. En estos contextos, el desempefio del material
no depende Unicamente de su resistencia mecénica, sino del control simultaneo de un conjunto de
propiedades termofisicas fundamentales, entre las que destacan la conductividad térmica,

la capacidad calorifica, la difusividad térmica y el coeficiente de expansion térmica.

La posibilidad de ajustar las propiedades de los comp6sitos mediante la seleccién adecuada
de la matriz y el refuerzo permite enfrentar desafios termofisicos especificos, alcanzando un
equilibrio entre el transporte térmico, resistencia mecanica y estabilidad dimensional. No obstante,
pese al creciente interés en estas aplicaciones, gran parte de los estudios se ha centrado en sistemas
convencionales (refuerzos particulados o fibrosos discontinuos), mientras que los compdsitos con
arquitecturas interconectadas han sido explorados de forma més limitada desde el punto de vista
termofisico. Esta brecha es particularmente relevante, ya que la continuidad de fases y la interfase
metal-ceramico pueden modificar de manera sustancial los mecanismos de transferencia de calor
y la respuesta frente. A gradientes térmicos. En la Figura 2.10 se ilustran diversos tipos de matrices
metalicas y refuerzos empleados en la fabricacién de compdsitos orientados a aplicaciones

termofisicas destacando la diversidad de enfoques reportados en la literatura [77].
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Figura 2.10 Diversos tipos de materiales matriz y refuerzo usados para aplicaciones como
disipadores de calor [77].

De manera consistente con lo reportado en la literatura, los compésitos con matriz de
aluminio que incorporan altos contenidos de refuerzo (40-60 % en volumen) se emplean
principalmente como materiales funcionales en aplicaciones de empaquetado electrénico, donde la
conductividad térmica es un parametro critico [78]. En este contexto, la Tabla 2.2 resume valores
representativos de conductividad térmica para distintos sistemas disefiados con este fin [78].
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Tabla 2.2 Conductividad térmica en compdsitos con matrices de aluminio disefiados para
aplicaciones de disipacion de calor [78].

Compdsito Contenido de refuerzo Conductividad

(% en volumen) (W/m-K)

AIN,/Al 50 % 130
CNTs/Al 0.5-5 % en peso 120-199
50-60 % 165-224

SiC/Al 60 % 190
53-60 % 151-216

Diamante/Al 60 % 130

65 % 210

50 % 321

Entre los diversos estudios orientados a la fabricacion de compoésitos de matriz metélica
con potencial para aplicaciones de disipacion de calor y componentes de ingenieria de manejo
térmico, destacan varios trabajos que evidencian la influencia del tipo de matriz, el refuerzo, su

fraccion volumétrica y la ruta de procesamiento sobre las propiedades termofisicas.

Tayebi y col. [79] reportaron la fabricacion de compdsitos Al-SiC—-Cu mediante metalurgia
de polvos y prensado en caliente. Los resultados indican que un mayor contenido de SiC conduce
a una reduccion progresiva del coeficiente de expansion térmica (CET), mientras que la
conductividad térmica del compoésito se mantiene relativamente constante. En contraste, la
incorporacion y el aumento del contenido de Cu en la matriz promovieron un incremento
significativo de la conductividad térmica, efecto atribuido a la formacion de caminos conductores
continuos de Cu, que facilitan el transporte de calor a través del composito.

Shu y col. [78] desarrollaron compdsitos particulados TiC-TiB2/Al y TiC/Al mediante
sintesis por combustion seguida de prensado en caliente, evaluando sus propiedades termofisicas
en el intervalo de 30 a 100 °C. Se observé una ligera disminucion de la conductividad térmica
conforme aumentaba la temperatura. A 30 °C, el compésito TiC-TiB2/Al con 50 % en volumen de
refuerzo alcanzé una conductividad térmica de 160 W/m-K, mientras que el composito 50 % vol.
TiC/Al registrd aproximadamente 100 W/m-K; ambos valores inferiores a los de la matriz de

aluminio, que presento una conductividad del orden de 200 W/m-K.
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Zhang y col. [80] fabricaron compdsitos GNPs/Cu con contenidos de refuerzo entre 0 y 15
% en volumen, empleando una ruta que combind deposicion quimica de vapor, impregnacion—
reduccidn, sinterizacion por prensado en caliente y laminacion en caliente. El andlisis térmico
revel6 un comportamiento anisotropico en la conductividad térmica, la cual aumentd con el
contenido de nanoplaquetas de grafeno. En el compdsito con 15 % vol. de GNPs, la conductividad
térmica en el plano alcanz6 441 W/m-K, frente a 376 W/m-K de la matriz sin refuerzo, lo que

representa un incremento aproximado de 17 %.

Ledn y col. [81] sintetizaron compositos TiC/Ni con hasta un 60 % en volumen de refuerzo
mediante infiltracion liquida a 1515 °C, obteniendo materiales con propiedades préacticamente
isotropicas. El andlisis termofisico mostrd un coeficiente de expansion térmica de 9.52 x10° + 0.4
K1, lo que representa una reduccion cercana al 26 % respecto a la matriz metalica, asi como una
conductividad térmica en el intervalo 44-48.9 W/m-K. En un estudio posterior sobre compositos
del sistema TiC/Ni-20Cr [82], se reportaron valores de capacidad calorifica entre 0.65 y 0.90 J/g-K,
y una conductividad térmica maxima de 30.3 W/m-K a 800 °C.

En el caso de compdsitos Cu/AlN [83], se observo que la conductividad térmica disminuye
conforme aumenta el contenido de refuerzo cerdmico. Para fracciones volumétricas de AIN de 10,
20 y 30 %, se obtuvieron conductividades de 359, 334 y 194 W/m-K, respectivamente. Este
comportamiento es consistente con los mecanismos de transporte térmico dominantes, ya que en
los metales el calor se transfiere principalmente por electrones libres, mientras que en los cerdmicos
el transporte esta gobernado por fonones, de modo que la incorporacion de particulas ceramicas

reduce la contribucion electrdnica al flujo de calor, disminuyendo la conductividad térmica.

Finalmente, Cho y col. [84] estudiaron compdésitos de acero inoxidable reforzados con TiC,
fabricados mediante infiltracion por presion de gas, evaluando sus propiedades térmicas y
mecanicas. La distribucién homogénea del refuerzo y la buena union interfacial permitieron reducir
el coeficiente de expansion térmica del compdsito entre 21.9 y 23.6 % respecto a la matriz, en
concordancia con predicciones tedricas como el modelo de Kerner. La conductividad térmica del
composito aumento con la temperatura, alcanzando aproximadamente 27 W/m-K a 900 °C, con
una difusividad térmica maxima cercana a 6.0 mm?/s y una capacidad calorifica del orden de 0.8
J/g-K. Ademas, el compdsito mostré mejoras en dureza y resistencia a la traccion, lo que lo

posiciona como un candidato prometedor para aplicaciones estructurales a alta temperatura.
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La literatura indica que, pese al amplio estudio mecéanico de los compdsitos metal—
cerdmico, su comportamiento termofisico ha sido poco explorado, principalmente en sistemas con
refuerzos discontinuos, mientras que los compositos interconectados destacan por el potencial de
la co-percolacion de fases para optimizar simultaneamente la conductividad térmica y la estabilidad

dimensional en funcién de la microestructura y el procesamiento.

Sin embargo, para sistemas como TiC/Al-Cu, la informacion disponible sobre su
comportamiento termofisico, especialmente en funcién de la arquitectura porosa de la esponja
ceramica y del contenido de la aleacion infiltrante, es ain escasa. Por ello, el presente trabajo se
justifica en la necesidad de caracterizar y comprender de manera sistemética las propiedades
termofisicas de compositos TiC/Al-Cu interconectados, estableciendo relaciones directas entre
microestructura, continuidad de fases y respuesta térmica, con miras a su aplicacion como

materiales funcionales para manejo térmico en condiciones de servicio exigentes.
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CAPITULO 3

DESARROLLO EXPERIMENTAL

El presente capitulo describe el procedimiento experimental para la fabricacion de compositos del

sistema TiC/Al-Cu, enfocado en la sintesis de esponjas ceramicas de TiC mediante la ruta

propuesta de pirdlisis—deshidrogenacidn—sinterizacion, las cuales se emplean como preformas para

su posterior infiltracion con metal liquido. También se detalla la caracterizacion microestructural

del composito y su relacién con las propiedades termofisicas obtenidas. A lo largo de este capitulo

se presentan las materias primas utilizadas, asi como las técnicas y equipos empleados tanto en la

sintesis de las esponjas como en la infiltracion para la obtencidn de los compdsitos interpenetrados

TiC/Al-Cu. La Figura 3.1 muestra un esquema general del procedimiento experimental, dividido

en cuatro etapas principales.

Polvos precursores:
TiH, v resina fenolica

Y

Sintesis de la esponjade TiC

Tamaiio y distribucion de particula
Densidad

A 4

Infiltracion del compdosito TiC/Al-Cu

Caracterizacion microestructural
Densidad
Porosidad

A J

Caracterizacion termofisica de la matriz
(Al-Cu) v los compositos (TiC/Al-Cu)

Caracterizacion microestructural
Densidad

Difusividad térmica
Capacidad calorifica
Conductividad térmica

Figura 3.1 Diagrama general del procedimiento experimental.

35



3.1 Polvos precursores para la sintesis de esponjas de TiC

Como materiales precursores para la obtencion de las esponjas ceramicas de TiC se emplearon
polvos de hidruro de titanio (TiH2, Sigma Aldrich, 98%, malla —325) y resina fenol-formaldehido
(C7HgO.). La morfologia de ambos polvos fue analizada mediante microscopia electronica de

barrido por emision de campo (FE-SEM) utilizando un equipo Jeol JSM-7600F.

La distribucion de tamafios de particula se determind mediante un analizador centrifugo
automatico de particulas LS 1000 (Beckman Coulter), obteniéndose las funciones de distribucion

de frecuencia, frecuencia acumulativa y el tamafio medio de particula (Dso).

Finalmente, la densidad real de los precursores se evalué mediante el método de

desplazamiento de gas empleando un picnémetro de helio Micrometrics Accupyc 1330.

3.2 Sintesis de la esponja de TiC

Se implementd una ruta novedosa basada en tecnologia de polvos para la obtencion de esponjas
cerdmicas de TiC con porosidad interconectada, mediante un proceso continuo de pirdlisis-
deshidrogenacion-sinterizacion. La Figura 3.2 muestra de manera esquematica las etapas generales

del procedimiento de fabricacion.

1. Mezelado 2. Compactacion en frio

Polvos base N MN MN -

Rwaww T
O oo

| — |

4. Pirélisis-Deshidrogenacién- Sinterizacién 3. Encapsulacién

4

E\- \llﬂ
' @

Figura 3.2 Proceso de manufactura de esponjas de TiC mediante tecnologia de polvos.
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3.2.1 Mezclado y compactacion de polvos

Se prepararon mezclas de polvos con una relacion en peso de 70 % TiH2 y 30 % resina fenolica,
utilizando un molino de rodillos con contenedores de pléstico durante 30 min, obteniendo una
dispersion homogénea. La densidad real de los polvos individuales y de la mezcla final se
determind mediante el método de desplazamiento de gas en un picnémetro de helio Micrometrics
Accupyc 1330.

Las mezclas se compactaron en frio empleando dados cilindricos de acero, obteniendo
pastillas de 2.5 g y 13 mm de didametro. La compactacion fue disefiada para producir preformas con
porosidad abierta interconectada en el rango de 40-50 % en volumen. Con base en ensayos de
compresibilidad, se aplicaron dos niveles de carga: 0.5 ton y 1.0 ton, equivalentes a presiones de
37 MPay 74 MPa, respectivamente, aplicadas en una prensa hidraulica Carver 3851.

3.2.2 Encapsulamiento del hidruro de titanio en una matriz continua de resina

Los compactos en verde se colocaron en crisoles de cobre de 14 mm de diametro y fueron
sometidos a un tratamiento a 150 °C durante 1 h en atmoésfera ambiente, utilizando una mufla
Thermolyne (Thermo Scientific). Esta etapa permitio la fusion parcial y la fluidez de la resina
fenolica, facilitando el encapsulamiento de las particulas de TiH2 en una matriz continua.
Posteriormente, los compactos se enfriaron por conveccién natural dentro del horno, obteniéndose

cuerpos cilindricos rigidos de resina endurecida con particulas embebidas de TiHo.

3.2.3 Formacion in-situ de esponjas de TiC

Los encapsulados de resina—TiH. se sometieron a un tratamiento térmico secuencial de pirolisis,
deshidrogenacién y sinterizacion con el proposito de producir in-situ esponjas ceramicas de TiC.
Este procesamiento se llevd a cabo en un horno vertical de cAmara CARBOLITE bajo atmdsfera
controlada de argon, colocando las muestras libremente sobre una base refractaria de grafito para

evitar contaminacion y mantener la estabilidad dimensional durante el calentamiento.

El ciclo temperatura-tiempo fue disefiado con base en analisis térmico simultaneo
(DSC/TGA) en un equipo SDT Q600 (TA Instruments), empleando una velocidad de calentamiento
de 5 °C/min para muestras individuales de TiHz y resina fenolica. Como se detalla en el Capitulo
4. Resultados y Discusion, los analisis indicaron que la deshidrogenacion del TiH2 ocurre

predominantemente entre 440 °C y 580 °C, mientras que la descomposicion termoquimica de la
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resina comienza alrededor de 120 °C y continla hasta aproximadamente 800 °C, generando
carbono pirolitico suficiente para reaccionar con el titanio metalico liberado tras la

deshidrogenacion. El hidrogeno liberado contribuye adicionalmente a la formacion de la porosidad.

Hasta donde se tiene registro, no existen metodologias reportadas que describan un proceso
integral para obtener TiC poroso mediante un ciclo combinado de pirdlisis, deshidrogenacion y
sinterizacion. Por tanto, la ruta experimental propuesta constituye una contribucion original
desarrollada por el grupo de trabajo. La Figura 3.3 presenta el ciclo térmico empleado, en el cual

se distinguen tres regiones principales: (1) pirdlisis de la resina, (2) deshidrogenacion del TiH2 y
(3) reaccion Ti—C seguida de sinterizacion.
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Figura 3.3 Ciclo térmico para la formacion in situ de esponjas ceramicas de TiC.

Inicialmente, se aplicd calentamiento de 10 °C/min hasta 400 °C para promover la

descomposicion inicial de la resina. Posteriormente, se continud el calentamiento a 5 °C/min en el
rango 400-500 °C y se mantuvo la temperatura a 500 °C durante 30 min, favoreciendo la
deshidrogenacién del hidruro y la descomposicion avanzada de la resina bajo atmdsfera dinamica

de argon. El calentamiento se prolongo hasta 800 °C para completar la pir6lisis y asegurar la
disponibilidad de carbono pirolitico reactivo.

Finalmente, la temperatura se incrementd a 10 °C/min hasta 1300 °C, manteniendo un

tiempo de residencia de 3 h, permitiendo la reaccion completa de interdifusion Ti-C y la

conversion total del precursor en TiC. Simultaneamente, la elevada temperatura promovio la
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sinterizacion, consolidando los nodos y paredes de la estructura celular y generando la red porosa
interconectada que caracteriza a las esponjas ceramicas de TiC obtenidas in situ.

3.3 Caracterizacion microestructural de las esponjas de TiC

La caracterizacion microestructural de las esponjas de TiC sinterizadas se realizd mediante
microscopia electrénica de barrido de emision de campo en un equipo JEOL-JSM/7600F, equipado
con un sistema de espectroscopia de energia dispersiva (EDS, BRUKER XFLASH 6130) para el
analisis elemental. La identificacion de fases cristalinas se efectu6 mediante difraccion de rayos X
utilizando un difractometro BRUKER X D2 PHASER. Las mediciones se realizaron empleando
radiacién monocromatica Cu Ko (A=1.54056 A), con un voltaje de 40 kV y una corriente de 20

mA, registrando los patrones de difraccion en el intervalo de 26 entre 30° y 90°.

3.3.1 Tamario de poro de las esponjas de TiC

El analisis del tamafio del poro se llevé a cabo a partir de micrografias obtenidas por microscopia
electronica. Las imagenes fueron procesadas con el software Nano Measurer 1.2 para generar una
evaluacion estadistica robusta. Para cada composicion se analizaron entre 45 y 60 micrografias
adquiridas a distintas magnificaciones. En cada imagen se midieron 50 poros, lo que result6 en un

total de 2250 a 3000 poros evaluados por esponja.

Para describir el tamafio del poro se empled el didmetro medio de Feret (Fmedio), Un
descriptor ampliamente utilizado para cuantificar dimensiones caracteristicas en particulas o poros
con geometrias irregulares, el cual corresponde al promedio entre el Feret maximo que representa
la distancia maxima a lo largo de la seccién del poro sin requerir una orientacion definida, y el
Feret minimo, medido en la direccion perpendicular [85]. La Figura 3.4 muestra la representacion

esquematica del pardmetro Fmedio Utilizado en este estudio.
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Figura 3.4 Representacion esquematica de los diametros de Feret maximo (Fmax) y minimo
(Fmin) en un poro de geometria irregular.

3.3.2 Densidad y porosidad de las esponjas de TiC

Con el objetivo de cuantificar la evolucién de la porosidad durante las diferentes etapas de
procesamiento, se determinaron la densidad aparente y la porosidad total de las muestras en las

condiciones de: compactos en verde, compactos encapsulados TiHz—resina, y cuerpos sinterizados.

La densidad aparente se determind mediante la relacién masa—volumen (p = m/v). La masa
se midi6 utilizando una balanza analitica OHAUS Discovery con precision de + 0.0001 g. El
volumen se calculé a partir del didmetro y la altura de cada muestra cilindrica, medidos con un

calibrador vernier, aplicando la expresion geométrica correspondiente.

La porosidad total se calcul6 empleando la Ecuacion 3.1:

Protar (%) = 1 — 22rente y 100 (Ec. 3.1)

Ptebrica

para los compactos en verde y los compactos encapsulados, la densidad tedrica se obtuvo mediante
la regla de las mezclas (Ecuacion 3.2), utilizando las densidades de los precursores TiHa y resina
fendlica determinadas previamente, asi como sus fracciones mésicas en la mezcla:

1

Pmix = fm, It (Ec. 3.2)
Pm Pr

Para las muestras sinterizadas se emple6 la densidad tedrica reportada para TiC, igual a 4.93

g/lem? [62].

La determinacion de la porosidad total permitié cuantificar el volumen de vacios generado
en cada etapa, lo que a su vez facilito evaluar la eficiencia del proceso de espumado y la formacion

in situ de la estructura porosa caracteristica de las esponjas de TiC.
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3.3.3 Tamario de cristalito y microdeformacion reticular mediante DRX

Como se muestra en la Seccién de Resultados, el ensanchamiento de los picos de difraccion de
rayos X observado en las esponjas porosas de TiC se atribuye a la contribucion combinada del
tamanio finito de los cristalitos y de la microdeformacion de la red cristalina (microstrain). Estos
efectos estan asociados a los eventos termoquimicos y microestructurales propios de la ruta de
procesamiento empleada, tales como la carburizacion en estado solido, la liberacion de gases
durante la deshidrogenacion y la pirdlisis, asi como a una sinterizacion restringida dentro de una

arquitectura porosa interconectada.

Con el objetivo de desacoplar ambas contribuciones, el analisis del ensanchamiento de
picos se realizd mediante el método de Williamson—Hall (W-H), ampliamente utilizado para la
estimacion simultanea del tamafio medio de cristalito y de la microdeformacion reticular promedio
en materiales policristalinos. Este método permite una evaluacion confiable de las caracteristicas
microestructurales asociadas a la presencia de defectos cristalograficos y tensiones residuales en el

esqueleto cerdmico de TiC [86-88] y se describe mediante la siguiente expresion:

B cosO = (KA/D) + 4¢ sinf (Ec. 3.3)
donde:

B es el ancho total a media altura (FWHM) de los picos de difraccion, corregido por el

ensanchamiento instrumental y expresado en radianes,

K ~0.9 es la constante de forma, comiUnmente adoptada para cristalitos aproximadamente

equiaxiales,

A =0.15406 nm corresponde a la longitud de onda de la radiacién Cu Ka,
D es el tamafio medio de cristalito, y

¢ representa la microdeformacion promedio de la red cristalina.

Los valores de D y ¢ se determinaron a partir del intercepto y de la pendiente, respectivamente, de
los ajustes lineales obtenidos en la grafica de Williamson—Hall, construida a partir de la relacion

B-cos6 en funcion de 4-sin6 para las reflexiones principales del TiC.
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3.4. Infiltracion del composito interpenetrado TiC/Al-Cu

La obtencion de los compositos interpenetrados TiC/Al-Cu se llevd a cabo mediante un proceso
de infiltracion capilar espontanea de las esponjas de TiC, sin la aplicacion de presion externa,
utilizando una aleacion de aluminio—cobre en estado liquido. Este método permite que la fase
metéalica penetre de manera continua en la red porosa ceramica, dando lugar a una microestructura
de fases interpenetradas, en la cual tanto la matriz metalica como el refuerzo ceramico forman redes

tridimensionales continuas.

La matriz metélica empleada correspondié a una aleacion comercial Al-2124. Su composicion

quimica se determind mediante espectroscopia de emisién por chispa y se presenta en la Tabla 3.1.

Tabla 3.1 Composicion quimica de la aleacion Al-2124 (% en peso).
Al Cu Mg Mn Fe Zn Si
9458 3548 1.104 0.621 0.076 0.058 0.033

Las preformas ceramicas de TiC se colocaron en contacto directo con trozos de la aleacion Al-2124
dentro de un crisol de grafito, el cual fue introducido en un horno tubular CARBOLITE operado
bajo atmosfera controlada de argén. El ciclo térmico aplicado, mostrado en la Figura 3.5, incluy6
una temperatura maxima de infiltracion de 1100 °C, seguida de un tiempo de permanencia de 1 h,

suficiente para lograr la infiltracion del metal liquido en la estructura porosa del TiC.

De acuerdo con estudios de mojabilidad reportados en la literatura [89], es posible alcanzar
un mojado efectivo del TiC desde temperaturas de 900 °C. Esta condicion asegura la infiltracién
capilar espontanea sin presion externa de las preformas con porosidad interconectada en la
obtencion de los compositos interpenetrados TiC/Al-Cu, ya que es posible el llenado de la red
porosa y una alta densificacion, fundamentales para optimizar las propiedades termofisicas del

material.
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Figura 3.5 Ciclo térmico para la infiltracién de los compdsitos interpenetrados TiC/Al-Cu.

La Figura 3.6 presenta un esquema representativo del proceso general de infiltracion capilar
espontanea llevado a cabo en el crisol de grafito. Se ilustra la configuracion del sistema durante el
calentamiento y la formacién de un composito de fases interpenetradas TiC/Al-Cu, caracterizado

por la continuidad tridimensional tanto de la fase metalica como de la fase ceramica.

Crisol de grafito

Esponja de Composito
TiC
TiC/Al-Cu

Aleacion Al-2124 Metal liquido

Figura 3.6 Esquema general del proceso de infiltracion espontanea de los compaositos TiC/Al-Cu.
3.5 Caracterizacion del compésito interpenetrado TiC/Al-Cu

La identificacion de las fases cristalinas presentes tanto en la matriz metalica Al-2124 sin reforzar
como en el compésito interpenetrado TiC/Al-Cu se llevo a cabo mediante difraccion de rayos X
utilizando un difractometro BRUKER X D2 PHASER con radiacion monocromatica Cu Ko
(A=1.54056 A), operado a un voltaje de aceleracion de 40 KeV y una corriente de 20 mA. Los

patrones de difraccion se registraron en un intervalo angular de 30° a 90° (26) theta. Este anélisis
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permitio confirmar la presencia de las fases cristalinas esperadas, asi como identificar la posible
formacion de fases secundarias o productos de reaccion interfacial derivados del proceso de
infiltracion a alta temperatura, lo cual es relevante para evaluar la estabilidad quimica del sistema
TiC/Al-Cu.

La morfologia, distribucion y conectividad de las fases constituyentes en el compdsito
interpenetrado se analizaron mediante microscopia electronica de barrido empleando un
microscopio JEOL JSM-7600F. Este estudio permitié evaluar la continuidad tridimensional de la
red cerdmica de TiC y de la matriz metélica infiltrada, asi como la zona interfacial metal—-ceramico.
Para complementar el anélisis microestructural, se utiliz6 espectroscopia de dispersion de energia
(EDS) acoplada al microscopio mediante un detector BRUKER XFLASH 6130. Se realizaron
analisis quimicos puntuales y barridos lineales (line scan) con el objetivo de determinar la
distribucion elemental a través de la interfaz TiC/Al-Cu y verificar la ausencia o presencia de

gradientes quimicos asociados a reacciones interfaciales.

El grado de infiltracion de la fase metalica dentro de la estructura porosa de TiC se evalud
mediante la determinacion de la densidad aparente del compdsito. Para ello, se midieron las
dimensiones geométricas y la masa de las muestras infiltradas, calculandose la densidad aparente
correspondiente. A partir de este valor y de la densidad tedrica del compdsito, estimada mediante
la regla de las mezclas considerando las fracciones volumétricas de TiC y Al-Cu, se determing el
porcentaje de porosidad residual. Dicha porosidad corresponde a los espacios no ocupados por el
metal infiltrado y constituye un parametro clave para evaluar la eficiencia del proceso de

infiltracion y su influencia en las propiedades termofisicas del compdsito interpenetrado.

3.6 Caracterizacion termofisica de la aleacion Al-2124 y del compésito TiC/Al-Cu

Las propiedades termofisicas de la aleacion Al-2124 sin refuerzo y de los compdsitos
interpenetrados TiC/Al-Cu se evaluaron en funcion de la temperatura, en el intervalo comprendido
entre temperatura ambiente y 300 °C. Para ello se emple0 la técnica de pulsos laser (laser flash),
utilizando un equipo Netzsch HyperFlash LFA 467 HT, el cual permite la determinacion directa,
no destructiva y de alta precision de la difusividad térmica (o), la capacidad calorifica (Cp) vy, de

manera indirecta, la conductividad térmica ()).
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Para las mediciones, tanto la matriz metalica como los compdsitos interpenetrados se
mecanizaron en forma de muestras cilindricas con superficies planas, paralelas y con acabado tipo
espejo, con el fin de minimizar errores asociados a dispersion térmica y pérdidas por radiacion. Las
muestras presentaron un didmetro aproximado de 10 mm y un espesor comprendido entre 2 'y 3
mm, dimensiones Optimas para el andlisis mediante la técnica de laser flash. Previo a cada
medicidn, las superficies de las muestras se recubrieron con una fina capa de grafito, con el objetivo
de asegurar una absorcion uniforme del pulso laser incidente y una emisividad constante durante

el registro de la sefal infrarroja.

El protocolo experimental consiste en aplicar un pulso laser de alta energia sobre la cara
inferior de la muestra, generando un incremento instantaneo de temperatura. EI aumento térmico
transitorio en la cara opuesta se registra en funcion del tiempo mediante un detector infrarrojo de
alta sensibilidad. A partir de estas curvas temperatura-tiempo, el software del equipo determina la
difusividad térmica empleando modelos matematicos de ajuste apropiados, que consideran la
geometria de la muestra y las condiciones de transferencia de calor. La capacidad calorifica
especifica se determino en el mismo intervalo de temperatura utilizando el método comparativo,
empleando una muestra de referencia de grafito con valor de Cp conocido, medida bajo condiciones

experimentales idénticas.

Finalmente, la conductividad térmica de la aleacion Al-2124 y de los compdsitos
interpenetrados TiC/Al-Cu se calculé a partir de la relacion fundamental que vincula las
propiedades termofisicas medidas, incorporando la densidad aparente (p) del material, de acuerdo

con la ecuacion (3.4):
MT) = a(T) - Cp(T) - p(T) (Ec. 3.4)
Este enfoque experimental permitido evaluar de forma confiable el efecto de la
microestructura interpenetrada del refuerzo ceramico TiC en el comportamiento termofisico del

composito, asi como establecer comparaciones directas con la matriz metélica sin refuerzo,

aportando informacién relevante para aplicaciones de control y disipacion térmica.
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CAPITULO 4

RESULTADOS Y DISCUSION

En este capitulo se presentan y discuten los resultados de las distintas etapas del procesamiento de
las esponjas de TiC sintetizadas mediante tecnologia de polvos, siguiendo la ruta de
deshidrogenacidn—pirdélisis—sinterizacion. Se analizan los efectos de cada etapa del proceso sobre
la evolucion microestructural, la porosidad y las propiedades fisicas de los polvos precursores y de
las esponjas resultantes, estableciendo relaciones entre las condiciones de procesamiento y la

arquitectura porosa final, como objetivo principal del proyecto.

Asimismo, se presentan los resultados correspondientes a la fabricacion de compdsitos
TiC/Al-Cu por infiltracion liquida, evaluando la eficiencia del proceso de infiltracion, la
continuidad de fases y la estabilidad microestructural del sistema interconectado. En concordancia
con lo descrito en la revision bibliogréafica, se pone especial énfasis en el analisis de las propiedades
termofisicas: difusividad térmica, conductividad térmica y capacidad calorifica, discutiendo su
dependencia con la microestructura interconectada, la fraccion de fases y los mecanismos de

transferencia de calor, dada su relevancia para aplicaciones funcionales de manejo térmico.

4.1 Caracterizacion de los materiales precursores de esponjas de TiC
4.1.1 Morfologia de los polvos de TiH:z y resina fendlica

Las micrografias mostradas en la Figura 4.1 corresponden a la morfologia de los polvos precursores
empleados para la sintesis de las esponjas de TiC, especificamente hidruro de titanio (TiH2) y resina
fenolica. Ambos polvos exhiben tamafios de particula del mismo orden de magnitud y una amplia
distribucion granulométrica, condicion que resulta favorable para los procesos posteriores de

mezclado y compactacion.

Las particulas de TiH. exhiben una morfologia irregular, con bordes angulosos y aristas
bien definidas, rasgo caracteristico de polvos obtenidos por molienda mecanica, donde las fuerzas
de impacto y cizallamiento promueven la fractura fragil y la formacion de geometrias angulares
[90]. Su relacion de aspecto (ancho/largo) es de aproximadamente 0.68, con un factor de redondez
relativamente bajo de aproximadamente 0.65. En contraste, las particulas de resina fendlica
muestran morfologias mas lisas y ligeramente mas redondeadas, con una redondez mayor a 0.7 y
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una relacion de aspecto ligeramente mayor de ~0.73, en consonancia con su naturaleza polimérica
y al método de sintesis del precursor. Esta diferencia morfologica entre ambos constituyentes,
aunque minima, resulta relevante, ya que influye tanto en el comportamiento durante la

compactacién como en el establecimiento de contactos interparticulares.

La similitud en el tamafio de particula entre el TiH2 y la resina fendlica favorecio la
obtencion de una mezcla homogénea, reduciendo la probabilidad de segregacién granulométrica
durante el mezclado. Adicionalmente, la distribucion amplia de tamafios contribuyé de manera
significativa al empaquetamiento de los polvos, ya que las particulas de menor tamarfio actuaron
como relleno en los espacios intersticiales entre las particulas mas grandes. Este efecto promovio
una reorganizacion mas eficiente durante la compactacion, favoreciendo una mayor densificacion
de los cuerpos en verde, aspecto clave para el control posterior de la porosidad en las esponjas

ceramicas.

Figura 4.1 Morfologia de polvos precursores: a) TiH2 y b) resina fenélica (C7HsOz).

La Figura 4.2 muestra la distribucion morfoldgica de la mezcla de polvos de TiH>-resina
fenolica (70:30 en peso) observada a diferentes aumentos. En estas micrografias, la fase brillante
corresponde a las particulas de TiHy, atribuible a su mayor peso atébmico, que genera una emision
mas intensa de electrones secundarios, mientras que la fase oscura se asocia a la resina fendlica,
cuyo bajo contraste es consistente con su naturaleza organica [91]. En la Figura 4.2a se aprecia una
dispersion uniforme de ambos componentes, sin evidencia de aglomeracion o segregacion

significativa, lo que indica un mezclado adecuado. Por su parte, en la Figura 4.2b se observa con
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mayor detalle la adhesion de particulas finas de TiH2 sobre particulas de mayor tamafio de resina,
lo cual incrementa el area de contacto interfacial entre ambos constituyentes. Esta caracteristica
resulta particularmente favorable para las etapas posteriores de encapsulamiento durante la fusion
parcial de la resina, asi como para los procesos de deshidrogenacion, pirolisis y reaccién in situ

durante el tratamiento térmico.

LEl. MAG:. 1000 x* HV: 15.0 KVAWD: 15.1 mm

Figura 4.2 Mezcla de polvos TiH>—resina fendlica observada a baja (a) 250x y alta magnificacion
(b) 1000x.

La densidad real de los polvos se determind mediante el método de desplazamiento de gas
por picnometria de helio, obteniéndose valores de 3.96 g/cm?® para el TiH2 y 1.33 g/cm? para la
resina fenolica. Asimismo, se evalud la densidad real de la mezcla TiH>-resina (70:30 en peso),
empleada para la fabricacion de las esponjas de TiC, obteniéndose un valor experimental de 2.47
g/cm?. Este resultando es practicamente coincidente con el valor tedrico calculado mediante la
regla de mezclas de (2.48 g/cm?®), lo que confirma tanto la correcta proporcion de los componentes
como la homogeneidad de la mezcla, condicidn esencial para asegurar la reproducibilidad del

proceso y el control microestructural en las etapas subsecuentes.

4.1.2 Distribucién de tamafio de particula de los polvos y de la mezcla TiH2>—resina fenélica

La Figura 4.3 muestra el analisis del tamafio de particula de los polvos de TiH>, resina fendlica y
de la mezcla TiH2—resina (70:30 en peso) empleada para la sintesis de las esponjas de TiC. En cada
caso se presentan los histogramas de distribucién de frecuencia por clases de tamafios, junto con
sus respectivas curvas de frecuencia acumulativa, lo que permite una evaluacién comparativa de la

dispersion granulométrica y de los valores caracteristicos de tamafio.
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La Figura 4.3a corresponde a la distribucion de tamarfio de particula del hidruro de titanio,
donde se obtuvo un valor Dso de 12.26 um, indicando que el 50 % del volumen de particulas
presenta un didmetro inferior a dicho valor. El histograma revela una distribucion amplia con una
dispersion aproximadamente trimodal, lo que refleja la heterogeneidad tipica de polvos obtenidos
por molienda mecénica. A partir del anélisis de la curva acumulativa, considerando el tamafio de
particula en los puntos maximos de las mesetas del grafico de frecuencia, se identific que
aproximadamente 5 % del volumen corresponde a particulas finas con tamafios menores a 0.89
pm, mientras que cerca del 18 % se asocia a particulas gruesas con tamafios mayores a 23.86 pum.
El 77 % de particulas se concentra en el intervalo intermedio comprendido entre 0.89 y 23.86 um,
rango que resulta favorable para un proceso de compactacion eficiente, al mismo tiempo que
proporciona un esqueleto particulado rigido, que posteriormente gobierna la distribucion espacial

de la porosidad generada por la liberacion de hidrégeno durante la deshidrogenacion de TiH..

En el caso de la resina fendlica (Figura 4.3b), se registré un valor de Dso de 18.69 um,
ligeramente superior al del TiH. La distribucion es también amplia, aunque presenta un carécter
bimodal, con una menor fraccion de particulas finas en comparacion con el TiH». En particular,
solo alrededor del 3 % del volumen corresponde a particulas con tamafios inferiores a 0.81 um,
mientras que se observa una mayor proporcion de particulas gruesas, del orden del 26 %, con
tamafos superiores a 25.85 um. El intervalo intermedio, comprendido entre 0.81 y 25.85 um
concentra aproximadamente el 74 % del volumen total, lo que confirma la presencia de una

poblacion significativa de particulas de tamafio medio.

Por su parte, el analisis de la mezcla TiH>-resina (70:30) mostrado en la Figura 4.3c
evidencia una distribucion bimodal, con una transicion mas marcada entre las fracciones de
particulas finas y gruesas en comparacion con la resina fendlica por separado, comportamiento
atribuido a la combinacion de las caracteristicas granulométricas y morfoldgicas de ambos
precursores. El valor Dsg obtenido fue de 16.95 um. Se identificd que aproximadamente el 68 %

del volumen total de particulas se concentra en el rango de 1.09 a 23.56 um.

La similitud en los rangos de tamafio de particula y en la distribucion volumétrica entre
ambos precursores permitio obtener una mezcla granulométricamente compatible, lo que favorecio
una adecuada homogeneidad en el sistema TiH,-resina. Esta condicion resulta clave para

minimizar fendbmenos de segregacion o aglomeracién durante el mezclado y la compactacion, y es
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coherente con la hipdtesis de que un control adecuado del tamafio de particula contribuye de manera
directa a la formacion de cépsulas hidruro—resina, al empaquetamiento eficiente de los cuerpos en
verde y, en Gltima instancia, al control de la arquitectura porosa de las esponjas de TiC obtenidas

en las etapas posteriores del proceso.
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Figura 4.3 Distribucién de frecuencia y frecuencia acumulativa del tamafio de particula de los
polvos precursores: a) TiH2, b) resina fendlica y ¢) mezcla TiH>-resina.

4.2 Sintesis in situ y procesamiento de esponjas de TiC
4.2.1 Compresibilidad de la mezcla TiH>—resina fendlica

Con el objetivo de obtener esponjas ceramicas de TiC con porosidad abierta e interconectada en el
intervalo de 40-50 % en volumen, se llevo a cabo un estudio de compresibilidad para evaluar el
comportamiento mecénico de la mezcla TiHz>-resina fendlica bajo carga uniaxial. Este analisis
permiti6 establecer el rango de presion de compactacion adecuado para alcanzar la arquitectura
porosa deseada, en concordancia con la hipdtesis del trabajo, segun la cual la densidad en verde

controla de manera directa la porosidad final de las esponjas.
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La curva de compresibilidad mostrada en la Figura 4.4 evidencia que la mezcla presenta
una alta capacidad de compactacion incluso a presiones relativamente bajas, comportamiento
atribuible a la amplia distribucion granulométrica y a la presencia de particulas finas capaces de
rellenar los espacios intersticiales. A partir de este analisis se determind que presiones inferiores a
100 MPa son suficientes para mantener la porosidad dentro del rango establecido, mientras que un
incremento adicional de la presion conduce a una reduccion drastica del volumen de poros,

comprometiendo la conectividad requerida para los procesos posteriores de infiltracion.

Con base en estos resultados, y considerando las limitaciones operativas del equipo de
compactacién, se seleccionaron cargas de 0.5 y 1.0 ton, equivalentes a 37 y 74 MPa,
respectivamente, como condiciones representativas para la fabricacion de las preformas en verde.
Bajo estas cargas, las preformas compactadas presentaron dimensiones promedio de
aproximadamente 13 mm de didmetro y alturas entre 10 y 11 mm, sin evidenciar defectos

macroscopicos asociados a una compactacion excesiva o insuficiente.
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Figura 4.4 Curva de compresibilidad de la mezcla de polvos de TiHz>—resina fendlica.

Las micrografias de la Figura 4.5 ilustran la distribucion y el acomodo de las particulas en
los compactos en verde. Se aprecia una dispersion homogénea y un buen contacto interparticular
TiH2-resina fenolica, lo que indica una compactacion relativamente uniforme en todo el volumen

de la preforma. La Figura 4.5a corresponde a la superficie plana de la muestra en contacto con el
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émbolo de carga, mientras que la Figura 4.5b presenta una fractografia de la seccién transversal.
Durante el proceso de compactacion se observé ocasionalmente la fractura de particulas de TiH>,
comportamiento consistente con su naturaleza fragil. A diferencia de materiales ductiles, estas
particulas no experimentan deformacién plastica bajo carga, sino que se fragmentan, generando
particulas de menor tamafio y aumentando el area de contacto interparticular, lo que favorece la
densificacion del compacto [92]. Los compactos resultan homogéneos y con un elevado nimero

de coordinacion entre particulas disimiles.

Figura 4.5 Morfologia de la superficie compactada (a) y fractografia de la seccion transversal (b)
de preformas en verde de la mezcla TiH>—resina fendlica, compactadas a 1 ton.

Finalmente, la Figura 4.6 presenta el mapeo de distribucion elemental realizado sobre la
superficie de las preformas compactadas, donde se identifican los elementos quimicos
constituyentes. En este analisis, el Ti se representa en color rojo, el C en verde y el O en azul. Se
observa una distribucion homogénea de los elementos, asi como una adhesion generalizada entre
las particulas de hidruro y de resina. Los puntos de concentracion localizada de oxigeno detectados
se atribuyen a la naturaleza quimica de la resina fenodlica, la cual incorpora grupos funcionales
oxigenados en su estructura molecular (C7HgO2), y no a procesos de oxidacion no deseada del

titanio.
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Figura 4.6 Mapeos de distribucion elemental de la preforma en verde obtenida a partir de la
mezcla TiH>-resina fendlica, compactada a 1 ton. a) Imagen SEM, b) mapa multi elementos, c)
distribucion de Ti, d) distribucion de C y e) distribucién de O.

4.2.2 Compactacion en verde y establecimiento de la arquitectura porosa inicial

Los datos resumidos en la Tabla 4.1 muestran que la compactacion en verde controla directamente
la porosidad inicial de los cuerpos precursores y, por ende, las condiciones estructurales para todas
las etapas posteriores de procesamiento. La amplia distribucion de tamafios de particula de las

mezclas TiH>—resina permitidé la compactacion uniaxial sin aglutinante, generando cuerpos en
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verde mecéanicamente estables en todo el rango de cargas aplicadas. A mayor carga de
compactacién, la porosidad en verde (Pg) disminuyd, lo cual refleja los mecanismos de
densificacion caracteristicos de sistemas de polvos polidispersos. A baja carga (0.5 ton, Pg = 34.7
%), la densificacion se domina principalmente por el reordenamiento y deslizamiento de particulas.
En cambio, a mayor carga (1 ton, Pg = 30.0 %), predomina el aumento de las &reas de contacto
interparticula, lo que incrementa progresivamente la eficiencia de empaquetamiento. Este
comportamiento surge del reacomodo, la deformacion plastica y la fragmentacion de particulas
bajo presion, procesos que favorecen la ocupacién de vacios y, en consecuencia, reducen la

porosidad de la preforma.

Estos valores de porosidad en verde (Pg) determinan la fraccion volumétrica inicial de
vacios y la topologia de la red porosa, influyendo directamente en el volumen de espacio accesible
para la infiltracion de resina durante la encapsulacion, asi como en la permeabilidad y tortuosidad
de los canales interparticula durante el calentamiento subsiguiente. La reduccion observada en Pg
con el incremento de la carga de compactacion indica una menor accesibilidad general de los poros,
acompariada de una redistribucion hacia vacios interparticula mas finos y constrefiidos. En
particular, a alta carga, predomina el mecanismo de relleno intersticial por particulas finas e
intermedias que se desplazan hacia los espacios entre las gruesas, suprimiendo los grandes vacios
y desplazando la poblacién de poros hacia tamafios menores con una dispersion espacial mas

uniforme y estrecha.

Tabla 4.1 Porosidad de compactos en verde, capsulas TiH>-resina y esponjas de TiC obtenidas a
partir de mezclas con 70 % en peso de TiHo.

Carga Porosidad Porosidad Cambio de Porosidad Cambio de
(ton)  compacto verde capsula porosidad esponja TiC porosidad
Pg (%) Pc (%) AP1 (Pc-Pg) Ps (%) AP (Ps—Pc)
0.5 34.7+157 326+2.78 -2.1 56.0 £ 1.04 +23.4
1.0 30.0+£0.84 34.5+2.09 +4.5 57.5+0.63 +23.0

Es importante destacar que la compactacion no elimina la porosidad, sino que la
redistribuye en una red mecanicamente constrefiida, la cual se estabiliza posteriormente durante el

reblandecimiento de la resina. De este modo, la porosidad en verde (Pg) constituye el primer
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pardmetro de control en la cadena de herencia de porosidad, ejerciendo una influencia de primer
orden sobre la redistribucion de resina y porosidad en el encapsulado (Pc) y, en ultima instancia,

sobre la evolucion de la porosidad durante la formacion de la esponja de TiC (Ps).

4.2.3 Encapsulacion hidruro—resina y evolucion de la porosidad residual

Los compactos en verde TiH>—resina fueron sometidos a un pretratamiento térmico a 150 °C con
el objetivo de inducir la encapsulacion de las particulas de hidruro de titanio en una matriz continua
de resina fendlica. A esta temperatura, la resina experimenta una transicion térmica hacia un estado
viscoso—fluido, lo que permite su redistribucion y el humedecimiento efectivo de las particulas
solidas sin provocar alteracion estructural ni descomposicion del TiH2, el cual permanece
térmicamente estable en este intervalo. Como resultado, se obtuvieron monolitos solidos
constituidos por particulas de TiH> embebidas en una matriz polimérica continua, denominados

capsulas hidruro—resina.

Durante esta etapa, la porosidad del sistema evoluciona desde la porosidad inicial en verde
(Pg) hacia una porosidad residual de la capsula (Pc), como se cuantifica en la Tabla 4.1. El valor
final de Pc resulta del equilibrio entre la eliminacion de vacios promovida por el flujo de la resina
fundida y los mecanismos de retencidén de poros, tales como aire atrapado, humedecimiento
incompleto en los contactos interparticulares y contraccion volumétrica de la resina durante su
solidificacion. En este sentido, el pretratamiento térmico constituye una etapa clave de control
microestructural, ya que define las condiciones iniciales de encapsulamiento y la distribucion de
vacios que posteriormente gobiernan la arquitectura porosa de las esponjas de TiC tras las etapas

de deshidrogenacidn, pirdlisis y sinterizacion.

Las micrografias representativas de secciones transversales de las capsulas hidruro—resina
se muestran en la Figura 4.7. En todos los casos se observa una microestructura particulada, en las
que las particulas de TiH2 aparecen embebidas en la matriz polimérica, con regiones mas brillantes
asociadas a zonas ricas en resina. Los poros visibles corresponden a la porosidad residual de las
capsulas (Pc), cuya magnitud y morfologia dependen fuertemente del estado de compactacion
inicial.

Para la condicién de 0.5 ton (Figura 4.7a), se observa una reduccion moderada de la

porosidad respecto a Pg, con un valor de AP: = Pc —Pg =-2.1 % (Tabla 4.1). Esta disminucién se
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atribuye a la alta permeabilidad y baja tortuosidad de la red porosa inicial, que permite a la resina
fundida fluir con relativa libertad y ocupar los huecos interparticulares. La microestructura
resultante muestra una poblacion de poros heterogénea, dominada por pequefios vacios de
morfologia aproximadamente redondeada. La ausencia de un armazén rigido densamente
empaquetado impone menores restricciones mecéanicas a la resina ablandada, de modo que su
contraccion volumétrica durante el enfriamiento contribuye adicionalmente a la eliminacion de

porosidad.

En contraste, cuando la carga de compactacion se incrementa a 1 ton, la transicion Pg —
Pc cambia de caracter. En esta condicion de mayor empaquetamiento, la menor porosidad en verde
y los canales porosos mas constrefiidos dificultan significativamente la movilidad de la resina
fundida para sellar los vacios iniciales, limitando su redistribucion uniforme durante la
encapsulacion. Como consecuencia, la porosidad no solo se conserva, sino que aumenta
ligeramente tras la solidificacién, alcanzando un valor de AP: = +4.48 % (Tabla 4.1). Este
comportamiento se asocia a humedecimiento incompleto, atrapamiento de aire y a la posible
aparicion de microfisuras inducidas por la contraccion de la resina, lo que favorece la formacion
de poros parcialmente coalescidos de mayor tamafio, como se observa la Figura 4.7b. Esta mayor
porosidad residual, caracterizada poros mas definidos y conectados, puede proporcionar vias
preferenciales para la liberacion de gases durante las etapas posteriores de deshidrogenacion y

pir6lisis, influyendo de manera directa en la interconectividad porosa del sistema.

LEl MAG: 100-x- HV. kV WD: 15.0 mm

Figura 4.7 Microestructura transversal de capsulas TiH.—resina tras encapsulacion a 150 °C. a)
0.5 ton (AP1 =—-2.1 %), con reduccion de porosidad residual; b) 1 ton (AP: = +4.48 %), con
retencion y coalescencia parcial de poros debido a la restriccion del flujo de resina.
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En este contexto, la porosidad residual de la cépsula (Pc) emerge como el segundo
pardmetro clave en la secuencia de herencia de porosidad, estrechamente ligado a la porosidad en
verde (Pg), y fuertemente dependiente del nivel de compactacion aplicado. A baja carga (0.5 ton),
la Pc permanece acoplada a Pg debido a la redistribucion eficiente de la resina y a la reduccion
neta de vacios; en contraste, a alta carga (1 ton), la Pc se desacopla de Pg como consecuencia de
la restriccion del flujo de la resina, favoreciendo la retencion y amplificacion de poros de mayor
tamafno. Este cambio de régimen tiene implicaciones directas en el transporte de gases, la
interconectividad porosa y, en Ultima instancia, en el desarrollo de la arquitectura de celdas abiertas
caracteristica de las esponjas de TiC, confirmando que el nivel de compactacion inicial constituye
un pardmetro critico para el control microestructural a lo largo de la ruta integrada de

procesamiento.

4.2.4 Formacion in situ de TiC y herencia de porosidad

Durante la secuencia integrada de deshidrogenacion—pirolisis—sinterizacion, la porosidad residual
de la capsula hidruro—resina (Pc) se hereda y evoluciona hasta convertirse en la porosidad final de
la esponja sinterizada (Ps). A medida que progresa el calentamiento, el titanio metalico liberado
durante la deshidrogenacion de TiH: entra en contacto intimo con el carbono pirolitico generado
por la descomposicion de la resina fenolica, promoviendo la reaccion de carburacion en estado
solido (Ti + C — TiC). De manera simultanea, la liberacién continua de especies gaseosas
contribuye a preservar la apertura y la interconectividad de los poros, mientras que la sinterizacion
a 1300 °C estabiliza el armazon cerdmico en desarrollo. En consecuencia, la conversién quimica 'y
la evolucion de la arquitectura porosa ocurren de forma concurrente, acoplando la formacién de

fase con el desarrollo estructural de la red tridimensional de TiC de celdas abiertas.

Para evaluar la viabilidad termodinamica de la reaccion y la evolucion de fases en el sistema
TiH2>-resina fendlica, se realizaron célculos de equilibrio (TiH2 + C7HsO2) mediante FactSage 8.0
[93]. En una composicién hipotética con 10 % en peso de resina, las simulaciones a 1300 °C
predicen que los productos sélidos estan dominados por titanio metalico, con solo un 35.6 % de
TiC y la presencia de TiO2 estequiométrico como fase secundaria. Al aumentar el contenido de
resina al 50 % en peso, el equilibrio se desplaza hacia una carburacion practicamente completa,
formandose TiC como fase dominante, aunque acompafado de un exceso significativo de carbono
libre residual (~17.3 %).
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En la composicion experimental seleccionada en este trabajo (70:30 % en peso TiHo—
resina), los célculos indican una carburacion fuertemente favorecida, alcanzandose una fraccion de
TiC del 94.1 %, con Unicamente una fase menor de subdxido de titanio (TizOs). Estos resultados
confirman que la relacion 70:30 proporciona un balance 6ptimo entre la disponibilidad de carbono
y la pureza de fase, evitando tanto una carburacion incompleta como la presencia excesiva de

carbono libre residual.

Los analisis térmicos realizados a los precursores (Figura 4.8) corroboran la secuencia
termoquimica propuesta. La deshidrogenacion del TiH2 ocurre entre 471 y 654 °C (Figura 4.8a),
en acuerdo con el intervalo 427-647 °C reportado en la literatura [94]. Este proceso genera titanio
metalico altamente reactivo y contribuye decisivamente a la formacion de porosidad inicial. Por su
parte, la resina fendlica inicia su descomposicion cerca de 150 °C, presentando una piro6lisis intensa
en el rango 400-800 °C (Figura 4.8b), con formacion de carbono pirolitico y liberacion masiva de
volatiles.

La superposicion temporal de estos eventos —deshidrogenacion, pirdlisis y reaccion in situ
de carburacion— resulta clave para preservar la arquitectura porosa durante la formacion de la
esponja, previniendo el colapso del armazon, tal como se ha documentado ampliamente en sistemas

que emplean resinas fenodlicas como fuente de carbono [42].
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Figura 4.8 Analisis térmico DSC/TGA de los polvos precursores: a) TiHz y b) resina fendlica.

Durante el tratamiento térmico, el carbono pirolitico generado reacciona in situ con el
titanio metalico para formar la fase TiC, lograndose a 1300 °C la consolidacion de una red ceramica
tridimensional continua. Esta temperatura coincide con la reportada por Hu y col. [95] como éptima
para la sintesis in situ de particulas de TiC, lo que valida la seleccion de los parametros de

procesamiento empleados en el presente estudio.

La Figura 4.9 muestra la morfologia y la integridad estructural de las esponjas de TiC
obtenidas a partir de compactos procesados a 0.5 y 1 ton. Ambas muestras exhibieron, en promedio,
una perdida de masa similar (~14.5 %) desde el estado en verde hasta la condicion sinterizada,
atribuible a la evolucion de gas durante la deshidrogenacion del TiH2 y la pirdlisis de la resina.
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Asimismo, se observd contraccion dimensional por efecto del sinterizado, lo cual incrementd la

densidad esquelética sin inducir colapso de la red porosa.

En particular, las esponjas derivadas de compactos a 0.5 ton presentaron una contraccion
volumétrica total de 36 %, mientras que aquellas procedentes de compactos a 1 ton mostraron una
contraccion menor, de solo 29 %. En consecuencia, se espera una diferencia notable en el tamafio

y la distribucion de poros entre ambas series de muestras.
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Figura 4.9 Esponjas de TiC sinterizadas obtenidas a partir de compactos procesados con dos
niveles de carga: a) 0.5 ton y b) 1 ton.

Los valores de porosidad reportados en la Tabla 4.1 confirman que la arquitectura porosa
generada durante la encapsulacion se preserva y amplifica a lo largo de la evolucion de gases, la
carburacion y la sinterizacion. Cuantitativamente, el incremento de porosidad asociado a la
transicion encapsulado—esponja (AP2 = Ps — Pc) se mantuvo préacticamente constante (~23 %) en
ambas condiciones de compactacion. Este comportamiento revela que los procesos de
deshidrogenacion y pirdlisis aportan un volumen adicional de poros comparable,
independientemente del grado inicial de compactacion, mientras que el nivel absoluto de porosidad
en la esponja final (Ps) esta dominado principalmente por la porosidad residual del encapsulado
(Pc). En consecuencia, valores mas elevados de Pc conducen directamente a valores mas altos de
Ps, confirmando el papel dominante de la etapa de encapsulacion en el control de la porosidad

final.

De manera global, la evolucion de la porosidad sigue una via secuencial y causal bien
definida:
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« la porosidad en verde (Pg) define la red inicial de vacios,

« la porosidad residual de la capsula (Pc) captura la reestructuracion mediada por la resina
durante la consolidacion del encapsulado,

« Y la porosidad final de la esponja de TiC sinterizada (Ps) refleja la amplificacion de esta

arquitectura durante el procesamiento termoquimico.

Este marco conceptual posiciona la etapa de encapsulacion hidruro—resina como el punto
critico de control microestructural, determinante no solo del nivel final de porosidad, sino también
de la distribucion de tamafios de poro, la interconectividad y la integridad macroscopica de las

esponjas de TiC obtenidas mediante la ruta integrada hidruro—resina.

La Figura 4.10 presenta micrografias representativas de las esponjas de TiC tras el ciclo
completo de deshidrogenacion—pirolisis—sinterizacion, obtenidas en secciones superior, intermedia
e inferior a lo largo de la pieza. En todas las regiones se observa una estructura porosa homogénea
y reproducible, caracterizada por armazones ceramicos continuos y poros abiertos de morfologia
irregular. A escala microscépica, los ligamentos y las paredes de los poros se encuentran bien
desarrollados y libres de microfisuras, lo que indica una formacion y consolidacion estable del
esqueleto de TiC durante la sinterizacién. La ausencia de defectos intrinsecos en las paredes sugiere
que los mecanismos de falla potenciales estan controlados principalmente por caracteristicas de
porosidad meso- y macroescala —como el adelgazamiento de ligamentos o la coalescencia de

poros— mas que por imperfecciones locales en el material ceramico.
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Figura 4.10 Microestructura de las esponjas de TiC sinterizadas obtenidas a dos cargas de
compactacion, con cortes transversales en distintas posiciones: a—c) 0.5 ton (zona superior,
intermedia e inferior) y d—f) 1.0 ton (zona superior, intermedia e inferior).
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4.3 Caracterizacion microestructural del tamafio de poro en esponjas de TiC

El tamafio de los canales porosos en las esponjas de TiC se determind mediante analisis estadistico
de imagenes de microscopia electrénica de barrido. Para cada condicion de procesamiento se
evaluaron entre 45 y 60 micrografias por muestra, midiendo 50 poros por imagen, lo que genero
un conjunto robusto de 2250 a 3000 mediciones representativas por esponja. Como descriptor
geométrico se utilizd el didmetro medio de Feret, adecuado para caracterizar la morfologia
anisotrdpica de los poros y canales interconectados tipicos de estas estructuras.

Los valores resumidos en la Tabla 4.2 indican que las esponjas procedentes de compactos
a 0.5 ton exhiben tamafios de poro relativamente uniformes a lo largo de las tres zonas analizadas
(superior, intermedia e inferior), con promedios de 40.89 £7.15 um, 42.09 +3.40 um y 38.72 £2.53
pm, respectivamente. A pesar de la dispersion inherente a sistemas de porosidad abierta, los
tamafios se mantienen en un intervalo estrecho, lo que sugiere una arquitectura porosa

macroscopicamente homogénea en todo el volumen de la esponja.

En contraste, las esponjas derivadas de compactos a 1.0 ton presentan una mayor
heterogeneidad espacial. La zona inferior muestra poros de mayor tamafio y dispersion (39.63
+7.64 um), mientras que las zonas superior e intermedia exhiben valores promedio menores y
desviaciones mas reducidas (35.33 £3.35 um y 34.73 +1.54 um, respectivamente). Esta variacion
local se asocia a la restriccion del flujo de la resina durante el encapsulado, combinada con la
liberacion localizada de gases en la deshidrogenacion y pirdlisis, lo que promueve episodios

puntuales de coalescencia de poros.

En términos globales, el tamafio mediano de poro es mayor en las esponjas compactadas a
0.5 ton (40.55 £3.34 pum) que en las compactadas a 1.0 ton (35.65 £2.63 pm).

A baja carga de compactacion (0.5 ton), la estructura en verde presenta una red porosa mas
abierta y permeable, lo que facilita la movilidad de la resina viscosa durante el encapsulado y
permite la coalescencia de poros interparticulares de mayor tamafio. Durante la deshidrogenacion
y pirdlisis, la generacion de nuevos poros por evolucion de gases ocurre sin eliminar los poros
grandes preexistentes. En la sinterizacion subsiguiente, el crecimiento de cuellos y el
engrosamiento de ligamentos eliminan preferentemente los poros pequefios, preservando y
manteniendo abiertos los canales de mayor tamafio, lo que resulta en esponjas de TiC sinterizadas

con un tamafo mediano de poro superior en la esponja final.
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Por el contrario, a alta carga de compactacion (1.0 ton), la estructura en verde es mas densa,
restringiendo la movilidad de la resina y limitando la redistribucién de vacios, lo que genera zonas
localizadas de tension. Aunque la pirdlisis induce formacién y coalescencia localizada, durante la
sinterizacion predomina la eliminacion de poros grandes por la contraccion global del armazon
cerdmico Yy la densificacion de los ligamentos, lo que conduce a la reduccion del tamafio efectivo

de los poros y, en consecuencia, a un tamafio mediano menor.

Este comportamiento confirma que la carga de compactacién controla la arquitectura inicial
del encapsulado (Pc), la cual se hereda y remodela durante la deshidrogenacion, la pirdlisis y la

sinterizacion, amplificandose en la porosidad final (Ps).

Tabla 4.2 Tamafios de poro de las esponjas de TiC en las distintas zonas y condiciones de
compactacion.

Carga (ton) Tamarfio de poro (um) segun la posicion
Superior Intermedio Inferior Promedio

0.5 409+ 7.15 42.1+3.49 38.7+2.53 40.6 + 3.34

1.0 35.3+3.35 34.7+1.54 39.6 +7.64 35.7+2.63

Tras la sinterizacion, las esponjas de TiC presentan densidades mayores que sus capsulas
precursoras, reflejando la densificacidn de ligamentos y el crecimiento de cuellos impulsados por
difusion térmicamente activada dentro del esqueleto de TiC formado in situ. No obstante, la
densidad final disminuye ligeramente al aumentar la carga de compactacion, en concordancia con
la herencia Pc — Ps (Tabla 4.3). Valores mas altos de porosidad (Pc) conducen a porosidad (Ps)
mas elevada y a ligamentos portadores de carga mas delgados, lo que limita la cantidad de material

solido disponible para densificarse por unidad de volumen.
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Tabla 4.3 Densidad de los compactos en verde, encapsulados TiH2—resina y esponjas de TiC.

Carga Densidad Densidad Densidad
(ton) en verde encapsulado esponja TiC
(g/cm?) (g/cm?) (g/cm?®)
0.5 1.61+0.04 1.66 + 0.06 2.16 £ 0.05
1 1.73+0.02 1.61 +0.05 2.08 £0.03

El andlisis de imé&genes complementd la caracterizacion cuantitativa mediante histogramas

de frecuencia (Figura 4.11) y curvas acumulativas (Figura 4.12). Los histogramas revelan clases

representativas de poros en el intervalo aproximado de 10 a 120 um, ofreciendo una vision clara

de la remodelacién de la poblacion de poros durante el procesamiento térmico. Este estrechamiento

sistematico de la distribucién se explica por la eliminacion preferencial de poros pequefios

mediante el crecimiento de cuellos y por la contraccion progresiva de los poros mayores debido a

la contraccion global del esqueleto ceramico.

60
s0] 2 - 50 d) .
5 p 0.5 ton-superior 5 2 1 ton-superior
o [e]
o T 5
Q \O
X0 °* 10
0 e e e 00—
‘oQbQQQQQQQQQQQQQ D0 O PO OO SN DI P L SESSDIDPD
S NV P E T S KPS D (P N N O P U G NS
GRS ; Wi LARCARG AN K ¢
WPy ST Ss 7 WP TPy eSS 7
Clase (um) Clase (um)
60 80
2 % 0.5 ton-intermedio & 40
2 40 - ton-intermedio o 40 1 ton-intermedio
g & 3
- 20 © 20
10 ° 10
0 0
50 oD P PP PRSP DS D08 D P ® PP DSOS
I T S S T T AP PR P PP PSP PSS §
R R M NN
Clase (um) Clase (um)
60 60
50 50
12} . . 2]
O 40 0.5 ton-inferior O 40 1 ton-inferior
DCE 30 n? 30
20 20
Ei E

e PRSP LSS PO

5 Q
SN NP
9D S ; P

R R O SR SRR SRR

Clase (pm)

o P S:QQR:Q P ° D PP

“"jvs\bw\ ANy
IR N N

Clase (um)

Figura 4.11 Histogramas de frecuencia del tamafio de poro de las esponjas de TiC sinterizadas de
los cortes transversales en distintas posiciones: a—c) 0.5 ton (zona superior, intermedia e inferior)
y d—f) 1.0 ton (zona superior, intermedia e inferior).
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A pesar de las diferencias en la carga de compactacion, todas las esponjas presentan una
clase dominante de tamafio de poro en el rango 20-60 pum, en concordancia con los valores
medianos reportados en la Tabla 4.2 y con los rangos tipicos descritos en la literatura para esponjas
ceramicas de celdas abiertas. Bajo este marco, los tamafios de poro obtenidos en el presente trabajo
se ubican en el extremo fino del espectro de espumas cerdmicas de celda abierta, lo cual es
consistente con una arquitectura generada por reacciones in situ y liberacion controlada de gases
durante la deshidrogenacion—pirdlisis, en contraposicion a métodos basados en plantillas

macroscopicas tipo réplica [96].

Las curvas de distribucion acumulativa del tamafio de poro (Figura 4.12) confirman
adicionalmente la reproducibilidad del proceso. Las correspondientes a compactos a 0.5 ton
muestran pendientes ligeramente menos pronunciadas, indicativas de una mayor dispersion en la
distribucion, mientras que las asociadas a 1.0 ton exhiben pendientes méas uniformes y un
desplazamiento sistematico hacia tamafios menores. Estas variaciones locales se atribuyen a
heterogeneidades inherentes al proceso —como la distribucion no uniforme de la resina, la cinética
de liberacion de gases y posibles gradientes térmicos— sin alterar las tendencias generales ni
comprometer las conclusiones principales respecto al papel dominante de la carga de compactacién
inicial como parametro de control de la morfologia porosa final, en concordancia con la hipotesis

planteada en este trabajo.
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Figura 4.12 Curvas de distribucién acumulativa del tamafio de poro de las esponjas de TiC
sinterizadas: a) compactacion a 0.5 ton y b) compactacién a 1 ton.

En sintesis, el andlisis integrado de las Figuras 4.10-4.12 y las Tablas 4.1-4.3 valida la
secuencia mecanistica propuesta en las Secciones 4.2.2-4.2.4, donde la compactacion define la
porosidad en verde (Pg) y condiciona la redistribucion de la resina durante el encapsulado,
estableciendo la porosidad residual del encapsulado (Pc) y la distribucion inicial de tamafios de
poro; esta arquitectura se hereda y amplifica durante la deshidrogenacion y la pirdlisis; finalmente,
la sinterizacion densifica los ligamentos, estrecha la distribucién de tamafios de poro y consolida

la red cerdmica sin eliminar el nivel de porosidad impuesto por Pc.
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4.4 Constitucion de fases y analisis microestructural de esponjas de TiC sinterizadas
4.4.1 Andlisis termodindmico del sistema Ti-C-H-O

El andlisis termodinamico del sistema integral de formacion in situ de esponjas de TiC permitio
evaluar la estabilidad de las fases potenciales en el intervalo de procesamiento comprendido entre
100 y 1300 °C. En particular, se analizaron las reacciones del sistema Ti—-C—H-O asociadas a la
liberacion de titanio (TiH2 — Ti + H2) y a la carburacion directa del titanio metalico para la
formacion de la fase ceramica (Ti + C — TiC). Adicionalmente, aun cuando el proceso térmico se
Ilevo a cabo bajo una atmdsfera dindmica de argon de alta pureza (99.997 % pureza), se considero
la posible ocurrencia de reacciones secundarias debidas a trazas residuales de oxigeno, evaluando
la formacion de TiO2 (Ti + Oz — TiO2) y CO; (C + O2 — CO»). La Figura 4.13 presenta la variacion
de la energia libre de Gibbs (AG) de estas reacciones en funcion de la temperatura.

La reaccion de deshidrogenacion del TiH2 muestra una transicion de valores positivos a
negativos de AG a partir de aproximadamente 200 °C, indicando que la reaccion se vuelve
termodinadmicamente espontanea en este intervalo. A 300 °C, AG alcanza un valor de —29.8 kJ/mol
y disminuye de manera progresiva con el aumento de la temperatura, lo que confirma la estabilidad
y disponibilidad del titanio metélico liberado a temperaturas donde simultaneamente ocurre
pirélisis de la resina fendlica. Este resultado es consistente con los analisis termogravimétricos
efectuados, que evidencian la liberacidon gradual de hidrégeno y la activacion quimica del titanio

en el mismo intervalo térmico.

La formacion de TiC por carburacion directa del titanio es termodindmicamente favorable
en todo el rango de temperaturas evaluado. Los valores de AG se mantienen negativos desde etapas
tempranas del calentamiento (—180 kJ/mol a 100 °C) hasta la temperatura maxima de sinterizacion
(—165 kJ/mol a 1300 °C). La ligera disminucidn en el valor absoluto de AG con el aumento de la
temperatura es consistente con el caracter exotérmico de la reaccion. La superposicion térmica de
deshidrogenacion y la generacion de carbono pirolitico favorece de manera efectiva la formacion

in situ de TiC durante el calentamiento continuo del sistema.

Por otro lado, las reacciones de oxidacion evaluadas presentan valores de AG altamente
negativos en todo el intervalo de temperatura considerado. La formacion de TiO2 es
termodindmicamente extremadamente favorable, con valores de AG que varian desde —874.76

kJ/mol a 100 °C hasta —661.6 kJ/mol a 1300 °C, mientras que la oxidacién del carbono para formar
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CO2 mantiene valores cercanos a —395 kJ/mol a lo largo de todo el rango térmico. Desde un punto
de vista estrictamente termodindmico, estos resultados indican que tanto el titanio metélico como
el carbono pirolitico son susceptibles a oxidarse espontaneamente si existe disponibilidad de

oxigeno.
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Figura 4.13 Variacion de la energia libre de Gibbs (AG) en funcion de la temperatura para las
reacciones principales del sistema TiH>-resina fendlica.

El analisis termodinamico de las reacciones involucradas en la ruta integrada TiH>-resina
fenolica respalda la hipotesis central del trabajo, al demostrar que la secuencia termoquimica
acoplada gobierna simultaneamente la formacion de la fase y la evolucion de la arquitectura porosa.
En este contexto, la caracterizacion estructural y quimica mediante difraccion de rayos X (DRX) y
microanalisis por espectroscopia de energia dispersiva (EDS) confirma la obtencion de una fase

TiC de alta pureza, cuyos resultados se presentan y discuten en las secciones siguientes.

4.4.2 ldentificacion de fases cristalinas por difraccion de rayos X

Los patrones de difraccion de rayos X (DRX) de las esponjas de TiC sinterizadas muestran que
TiC es la unica fase cristalina detectable tras completar el ciclo de deshidrogenacion—pir6lisis—
sinterizacion, independientemente de la carga de compactacion aplicada (Figura 4.14). Todas las

reflexiones observadas pueden indexarse en la estructura cubica centrada en las caras (fcc, grupo
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espacial Fm3m), con planos caracteristicos (111), (200), (220), (311) y (222), lo que confirma la

carburizacion in situ efectiva del titanio.

Los difractogramas presentan posiciones de picos coincidentes para ambas cargas de
compactacién (Tabla 4.4). Esta invariabilidad indica que el parametro de red del TiC permanece
esencialmente constante dentro de la resolucion instrumental, aun cuando se modificé la densidad
de empaquetamiento inicial de los precursores mediante la compactacion. Esto sugiere que la
compactacién influye principalmente en aspectos microestructurales, como la densidad de
defectos, la porosidad y la conectividad del armazon, y no en la estructura cristalina de largo

alcance del TiC formado.
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Figura 4.14 Difractograma de rayos X de las esponjas de TiC sinterizadas.

No se observaron picos de difraccion asociados a TiH> residual ni a Ti metélico, lo que
indica una descomposicién completa del hidruro y una conversién total del titanio en TiC bajo las
condiciones térmicas aplicadas. De igual modo, aunque las simulaciones termodinamicas de
equilibrio predijeron la posible formacion de oOxidos de titanio, su ausencia en los patrones
experimentales sugiere que la atmosfera dinamica de argdn suprimio eficazmente la actividad del
oxigeno durante el procesamiento. La atmdsfera inerte, junto con el consumo preferencial del
carbono durante la carburacion y la evacuacion continua de especies gaseosas por arrastre del flujo

de argon, limité de manera efectiva la participacion de reacciones de oxidacion, estabilizando asi
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la formacion de TiC. Este desacople entre la viabilidad termodindmica y la ocurrencia real de las
reacciones confirma que el proceso estd dominado por las reacciones deseadas de deshidrogenacion

y carburacion.

Tabla 4.4 Posicion 260 de los picos de reflexion XRD en esponjas de TiC sinterizadas.

2 theta (°)
(111) (200) (220) (311) (222)
I (%) 75.0 100.0 50.0 25.0 10.0

PDF 00-001-1222 36.041 41989 60.899 72.675 76.084
Esponja TiC0.5ton  36.048 41.871 60.720 72.715  76.507
Esponja TiC1.0ton  36.063 41.880 60.723 72.710 76.499

Al no detectarse fases cristalinas de carbono ni evidencia de carbono amorfo, se infiere que
el carbono pirolitico generado se consume de manera efectiva durante la formacion de TiC. Esta
interpretacion es consistente con los resultados termogravimétricos que se mostraron en la Figura
4.8b, donde se observa un rendimiento de carbono superior a ~50 % a 800 °C, en concordancia con

los valores tipicos de carbonizacion reportados para resinas fendlicas (~50-65 %) [97-100].

La cinética de reaccion en estado solido entre las especies libres y activas Ti—C se
intensifica al aumentar la temperatura y la disponibilidad de carbono, favoreciendo la difusion de
atomos de C —de pequefio radio atomico— hacia el titanio reactivo. Este mecanismo explica la
formacion de TiC fcc policristalino de alta pureza [101], tal como se confirma por DRX. El analisis
en conjunto demuestra que la relacién masica hidruro—resina seleccionada (70:30) proporciona
carbono suficiente para lograr la carburizacion completa del titanio, evitando la formacién de

carbono libre en la esponja cerdmica porosa.

4.5 Analisis quimico y distribucion elemental por espectroscopia de energia dispersiva EDS

Los mapeos de distribucidon elemental obtenidos de esponjas de TiC sinterizadas evidencian, a
escala macro-mesoporosa, la formacién homogénea de la fase TiC y la correcta evolucion quimica
del sistema a lo largo de la ruta integrada de procesamiento. La micrografia SEM de la Figura 4.15a

revela la estructura porosa abierta e interconectada de una esponja, caracterizada por poros de
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morfologia irregular y redondeada distribuidos de manera relativamente uniforme, asi como una
red continua de ligamentos bien definidos, sin evidencia de agrietamiento macroscépico ni colapso

estructural del armazdn ceramico.

El mapeo multielemental (Figura 4.15b) muestra una superposicion espacial generalizada
de titanio (Ti, rojo) y carbono (C, verde) a lo largo de todo el esqueleto sélido de la esponja, lo que
indica una asociacién intima y homogénea de ambos elementos, consistente con la formacion in
situ del carburo de titanio. Como ya se menciond, el carbono pirolitico generado difunde
intersticialmente hacia el titanio altamente reactivo liberado durante la deshidrogenacion, proceso
facilitado por el pequefio radio atomico del carbono, promoviendo la formacion de TiC

policristalino.

El mapa individual de titanio (Figura 4.15c) evidencia una distribucién continua y
practicamente uniforme de Ti sobre el esqueleto poroso, mientras que los poros aparecen como
regiones oscuras sin sefial. No se observan zonas empobrecidas ni segregaciones localizadas que
sugieran la presencia de titanio metalico residual o fases secundarias ricas en Ti, en concordancia
con los resultados de DRX que indican la conversién completa del hidruro y del titanio metalico
en TiC.

Similar a la distribucion de titanio, el mapa de carbono (Figura 4.15d) muestra una
distribucion extendida que sigue el contorno del armazén poroso. La menor intensidad relativa del
carbono respecto al titanio se atribuye a la menor seccién transversal de dispersion de C en EDS,
limitacidn inherente a la cuantificacion de elementos ligeros mediante esta técnica. La ausencia de
grandes acumulaciones sugiere que no existe carbono pirolitico libre en cantidades detectables a
esta escala. No obstante, la presencia de algunas regiones puntuales con mayor intensidad podria
asociarse a residuos carbonosos amorfos no detectados por DRX, o bien a gradientes
composicionales transitorios en interfaces Ti/TiC, lo que respalda la idoneidad de la relacién
hidruro—resina (70:30) para lograr una carburizacién practicamente completa sin formacién de

fases secundarias.
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Figura 4.15 Mapeo de distribucion elemental de la esponja de TiC compactada a 0.5 ton: a)
Imagen SEM, b) mapeo global de los elementos, c) titanio y d) carbono.

El espectro EDS de la esponja de TiC (Figura 4.16) refuerza la interpretacion microquimica
derivada del mapeo elemental. Se identifican picos dominantes correspondientes al titanio,
asociados principalmente a las transiciones caracteristicas Tia y Tip, junto con la sefial de carbono
a baja energia. La ausencia de picos atribuibles a oxigeno u otros elementos indica que, dentro del
limite de deteccion de la técnica, no se formaron fases oxidadas ni contaminantes residuales, en

concordancia con el procesamiento en atmosfera inerte y con los resultados de DRX.

El analisis cuantitativo (Tabla 4.5) muestra una relacion atomica cercana a la estequiometria
del TiC. El ligero desbalance respecto a la proporcion 1:1 puede atribuirse a efectos de absorcion,
fluorescencia y eficiencia de deteccién del carbono en EDS, limitaciones bien conocidas de la
técnica en la cuantificacion precisa de elementos ligeros. Cabe destacar que el TiC es
termodinamicamente estable en un rango amplio rango de subestequiometria (TiCx, con x~0.48—

1.00), manteniendo su estructura fcc, con variaciones menores del parametro de red (<<1 %) [102,
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103]. En este contexto, desviaciones leves de la estequiometria ideal no comprometen la integridad
estructural ni funcional del material, e incluso pueden influir favorablemente en propiedades como
la tenacidad o la conductividad eléctrica, aunque con una posible reduccién de la conductividad

térmica debido a la dispersion de fonones en vacantes de carbono [104].

Una determinacion més precisa de la estequiometria requeriria el empleo de técnicas
complementarias de mayor resolucion quimica, no previstas técnicamente bajo la temporalidad de

este proyecto.

En conjunto, el mapeo elemental, el espectro EDS y el analisis cuantitativo confirman que
el carbono pirolitico generado a partir de la resina fendlica fue consumido de manera efectiva
durante la carburacién del titanio, dando lugar a una esponja ceramica de TiC quimicamente
homogénea. Estos resultados son plenamente coherentes con el analisis termodinamico de fases, y
como se muestra, validan la ruta de sintesis en la obtencion de esponjas de TiC sinterizadas de alta

pureza quimica.

Figura 4.16 Espectro EDS de la esponja de TiC, sin sefiales de elementos secundarios
detectables.

Tabla 4.5 Composicion quimica elemental de las esponjas de TiC determinada por EDS.

Elemento % en peso % atémico
Titanio 83.16 55.61
Carbono 16.83 44.38
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4.6 Analisis del tamario de cristalito y microdeformacion reticular mediante DRX

Del analisis de difraccion de rayos X se encontrd que las reflexiones del TiC presentan un
ensanchamiento de picos, atribuible a la contribucién combinada del tamafio de cristalito y de la
microdeformacion reticular. El ancho a la altura media del pico (FWHM) mostré una ligera
tendencia a incrementarse con el aumento del angulo de difraccion 26 y fue sistematicamente
mayor en las esponjas obtenidas a partir de compactados de 0.5 ton (Figura 4.14), en comparacion
con aquellas compactadas a 1.0 ton (Tabla 4.6).

Tabla 4.6 Ancho de altura media del pico (FWHM) en los planos (111), (200), (220), (311) y
(222) de esponjas de TiC sinterizado a partir de compactados a 0.5 y 1.0 ton.

Plano FWHM (grados)

0.5 ton 1.0 ton
(111) 0.25636 0.23697
(200) 0.29888 0.28068
(220) 0.44179 0.41768
(311) 0.54886 0.50255
(222) 0.56632 0.54379

La dependencia del ensanchamiento con el grado de compactacion es consistente con los
efectos microestructurales asociados a los eventos termoquimicos y morfolégicos acoplados que
caracterizan la ruta de procesamiento integrada. Durante la etapa de deshidrogenacion del TiH>,
que ocurre aproximadamente entre 450 y 600 °C, el hidruro de estructura tetragonal se transforma
en titanio metélico, adoptando estructuras hcp y bcc a temperatura elevada. Este proceso esta
acomparfiado por la liberacion rapida de hidrégeno y la generacién de vacantes, lo que introduce
defectos cristalograficos y tensiones locales, como ha sido reportado en la literatura [47, 49].
Adicionalmente, el incremento de densidad asociado a la transformacion de TiHz (~3.91 g/cm?®) a
Ti (~4.5 g/cm®) puede imponer gradientes locales de deformacion dentro del armazon poroso aun

restringido.
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De manera simultanea, la descomposicion de la resina fendlica por encima de 300 °C,
evidenciada en el andlisis termogravimétrico (Figura 4.8b), se acompafia de la liberacion de
especies volatiles y de la formacion de una fase carbonosa, proceso para el cual se ha reportado
una contraccion volumétrica de cercana a 50 % [105, 106]. Esta contraccién genera gradientes
locales de densificacion y concentraciones de tensiones que contribuyen al desarrollo de
microdeformaciones residuales en el esqueleto de la esponja de TiC en formacion. Posteriormente,
durante la carburizacion, la formacion de TiC —controlada por la difusion de C en Ti- introduce
desajustes volumétricos y elasticos adicionales (pTiC ~4.9 g/cm®) y puede involucrar gradientes
composicionales transitorios en la interfaz Ti/TiC, como se reporta en estudios previos [107].
Finalmente, el enfriamiento posterior al sinterizado a 1300 °C puede amplificar las tensiones

residuales almacenadas en la red cristalina de TiC.

Dado que el tamafio de cristalito (D) y la microdeformacion (g) reticular constituyen
descriptores interrelacionados de la calidad microestructural y del desempefio funcional del
material, ambos parametros se cuantificaron a partir del ensanchamiento de los picos de DRX
mediante el método de Williamson—Hall (W-H), descrito en la seccién Experimental y validado
en la literatura para TiC formado por reacciones en estado sélido [86]. En la Figura 4.17 se
presentan los ajustes lineales de P-cosf en funcién de 4-sinf correspondientes a las esponjas
sinterizadas a partir de compactados de 0.5 y 1.0 ton. Dichos ajustes se realizaron empleando las
cinco reflexiones principales de TiC (111), (200), (220), (311) y (222), y muestran coeficientes de
correlacion elevados (R? = 0.9961 para 0.5 ton y R? = 0.9972 para 1.0 ton), lo que confirma la

validez del modelo y la naturaleza combinada del ensanchamiento observado.

La Tabla 4.7 resume los parametros microestructurales cuantificados. Para 0.5 ton se obtuvo
D=199.4nmy &=0.00291 (0.29 %), mientras que para 1.0 ton D aumenta a 249.9 nm y & disminuye
ligeramente a 0.00278 (0.28 %). Estos resultados sugieren que el intervalo de compactacion de
0.5-1.0 ton constituye un rango favorable para la ruta de procesamiento in situ, al permitir un
crecimiento controlado de cristalitos (de ~199 nm a ~250 nm) manteniendo la microdeformacion
en niveles bajos (~0.28-0.29 %). Los tamafos de cristalito se ubican en el régimen
submicrométrico, lo cual es consistente con un TiC formado por carburizacion en estado solido
limitada por difusion dentro de una arquitectura porosa restringida, lo que favorece el desarrollo
de una red esquelética robusta y homogénea, con potencial para reducir la propagacion de grietas

y mejorar la integridad mecanica y téermica de las esponjas.
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Figura 4.17 Gréficas de Williamson—Hall (Bscos vs. 4¢sinf) correspondientes a las esponjas de
TiC sinterizadas con diferentes cargas de compactacion. Los ajustes lineales se obtuvieron de las

reflexiones (111), (200), (220), (311) y (222) de TiC fcc. Los valores de tamafio de cristalito (D)
y microdeformacion (€) se derivan de la interseccion y la pendiente, respectivamente.

Tabla 4.7 Tamafio de cristalito (D) y microdeformacion (g) de esponjas de TiC determinados
mediante analisis de Williamson—Hall (ver Figura 4.17).

Carga Tamario de Microdeformacién Coeficiente de
(ton) cristalito e (%) correlacion
D (nm) (R?)
0.5ton 199.4 0.00291 (0.29%) 0.9961
1 ton 249.9 0.00278 (0.28%) 0.9972

La ligera disminucién de la microdeformacion al incrementar la carga de compactacion
puede asociarse con una distribucion mas homogénea de los gradientes locales de densificacion y
con una menor contraccion volumétrica total durante el ciclo térmico (desde la condicién en verde
a sinterizado), la cual fue de 29 % para las esponjas derivadas de 1.0 ton frente a 36 % para las de
0.5 ton (Seccion 4.2.4). En este sentido, una contraccion mas pronunciada —dominada la

deshidrogenacion del TiH2 y la pir6lisis de la resina fenolica— tiende a intensificar los gradientes
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locales de densificacion y, por tanto, a incrementar ligeramente las tensiones residuales
almacenadas en el esqueleto poroso, lo que es consistente con el valor marginalmente mayor de ¢

observado en 0.5 ton.

De manera complementaria, la porosidad total de la esponja sinterizada a partir del
compactado de 1.0 ton incrementa en 27 % respecto a su condicion en verde, por encima del 21.3
% registrado para 0.5 ton. Dado que ambas esponjas alcanzan densificaciones finales similares, la
mayor expansion relativa de porosidad en 1.0 ton sugiere un esqueleto més eficiente en términos
de formacion y continuidad de cuellos de sinterizacion, en concordancia con el mayor tamafio de
cristalito (249.9 nm frente a 199.4 nm). Este comportamiento se refuerza con el menor tamafio
medio de poro observado para 1.0 ton (35.7 um vs. 40.6 um a 0.5 ton), lo cual indica una mejor
distribucion de contactos interparticula inducida por la compactacién. Una mayor conectividad
interparticula favorece la difusion intersticial de carbono durante la carburizacién y promueve el

crecimiento cristalino, ademas de contribuir a una reduccion parcial de tensiones residuales.

Finalmente, los valores de microdeformacion medidos son comparables con los reportados
para TiC obtenido por rutas carbotérmicas relacionadas (por ejemplo, TiO2 + C — TiC a ~1350
°C), donde se ha medido & ~0.20 % en nanoparticulas de TiC de ~91 nm [108]. Esta similitud
respalda que las distorsiones reticulares observadas en este trabajo provienen principalmente en la
secuencia de transformaciones de fase, la contraccion asociada a la pir6lisis/sinterizacion y las

restricciones estructurales impuestas por la red de poros interconectados.

En conclusion, los resultados indican que el rango de compactacion de 0.5-1.0 ton optimiza
el balance entre contraccion volumétrica, evolucion de porosidad, tamafio de cristalito y
microdeformacion, permitiendo esponjas de TiC porosas con microestructura controlada y con
caracteristicas compatibles con aplicaciones que requieren integridad mecanica y estabilidad

térmica en entornos refractarios o funcionales.

4.7 Infiltracion liquida de la aleacion Al-2124 en esponjas de TiC

Los resultados obtenidos en el capitulo anterior muestran que ambas esponjas de TiC, derivadas de
compactados a 0.5 y 1.0 ton, presentan caracteristicas microestructurales adecuadas para su empleo
como preformas cerdmicas, y que su seleccion depende, en Gltima instancia, de los requerimientos

especificos de la aplicacién final. En particular, ambas configuraciones exhiben una arquitectura
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porosa abierta e interconectada, asi como un esqueleto ceramico continuo y estable, condiciones

fundamentales para la fabricacion de compositos interpenetrados metal—cerdmico.

Con el fin de ilustrar una aplicacion fundamental de las esponjas de TiC sintetizadas y
analizar de manera detallada el proceso de infiltracion liquida, en este trabajo se seleccionaron
como caso de estudio las esponjas obtenidas a partir de compactados de 0.5 ton. Esta eleccion se
fundamenta en la combinacién de una porosidad abierta elevada, un mayor tamafio medio de poro
y una conectividad efectiva de los canales de infiltracion, caracteristicas que favorecen la
penetracion capilar homogénea de la aleacion Al-2124 en estado liquido, y la formacion de una
arquitectura interconectada continua entre las fases ceramica y metalica. En las secciones
siguientes se describen resultados del procedimiento de infiltracion, la caracterizacion
microestructural del composito TiC/Al-Cu resultante y la evaluacion de sus propiedades

termofisicas en funcion de la microestructura desarrollada.

4.7.1 Microestructura y arquitectura interpenetrada del composito TiC/Al-Cu

La Figura 4.18 muestra la microestructura representativa del compasito interpenetrado TiC/Al-Cu
obtenido mediante infiltracion liquida sin presion, el cual estd constituido por aproximadamente
44 % en volumen de refuerzo cerdmico, valor determinado a partir de la porosidad reportada en la
Tabla 4.1 de la preforma porosa de TiC. En la micrografia se distingue claramente una red
tridimensional continua de TiC, observada en tonalidad gris claro, con morfologia irregular en
cuellos y ligamentos, caracteristica heredada de la esponja ceramica sintetizada previamente. Por
contraste, la fase de tonalidad mas oscura corresponde a la matriz metélica infiltrada de aleacion
Al-Cu, que ocupa el volumen de poros interconectados de la preforma.

La continuidad de la red ceramica de TiC a lo largo de toda la muestra confirma que la
esponja conserva su funcion como estructura de refuerzo continua, mientras que la fase metalica
forma simultaneamente una red interconectada secundaria, dando lugar a una arquitectura tipica de
compositos interpenetrados metal—ceramico. La aparente diferencia de nivel entre ambas fases
observada en la micrografia se atribuye a la preparacion metalogréafica, pues por su elevada dureza,
el TiC experimenta un desgaste significativamente menor durante el pulido, provocando que la
matriz metalica aparezca ligeramente en un plano de mayor profundidad. Este efecto es comin en

sistemas hibridos ceramico—metalicos y no representa una discontinuidad real de fases.
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La topologia observada preserva de manera clara las caracteristicas morfoldgicas heredadas
de la esponja porosa de TiC (Secciones 4.2-4.6), incluyendo el relieve irregular de las paredes
celulares y la presencia de microporosidad interna en cuellos y ligamentos, los cuales son ocupados
por la matriz metalica durante la infiltracion. En esta etapa, el metal liquido penetra capilarmente
a través de los poros interconectados, sustituyendo las interfaces sdlido—gas por interfaces liquido—
solido que, tras la solidificacion, dan lugar a interfaces sélido—solido con un alto grado de adhesion

interfacial matriz—refuerzo.

La rugosidad de los cuellos ceramicos originada durante la sinterizacion in situ de la esponja
de TiC contribuye favorablemente a esta adhesion, tanto por enganche mecénico como por el
incremento del area de contacto interfacial. Este efecto favorece la mojabilidad de la aleacion Al-
Cu en estado liquido y promueve una interfaz aparentemente continua y libre de productos de

reaccion secundarios a escala micrométrica.

Figura 4.18 Microestructura del composito interpenetrado TiC/Al-Cu obtenido por infiltracion
liquida sin presion a 1100 °C, con 1 h de tiempo de permanencia.

La micrografia a baja magnificacion (Figura 4.18a) evidencia la continuidad simultanea de
ambas fases y confirma la condicion interpenetrada del compdsito, en la que tanto el refuerzo
ceramico como la matriz metélica forman redes tridimensionales conectadas. Esta arquitectura
permite una distribucion eficiente de cargas mecanicas y térmicas, ya que ambas fases participan
activamente en el transporte de esfuerzos y calor, de acuerdo con los principios establecidos para
este tipo de materiales compositos.
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El analisis microestructural revela ademéas la presencia de poros residuales, con una
porosidad total aproximada del 6 %, atribuida a vacios cerrados o semi-cerrados que no fueron
completamente infiltrados por capilaridad (Figura 4.18b). La densidad aparente del composito
TiC/Al-Cu fue de 3.54 g/cm?, cercana a la densidad tedrica estimada de 3.77 g/cm® mediante la
regla de las mezclas, considerando el contenido volumetrico de TiC (44 %) y de matriz Al-Cu (56
%). Esta proximidad indica una infiltracion satisfactoria, con pocos defectos de llenado, coherente

con la permeabilidad y conectividad de poros de la esponja de TiC seleccionada.

El proceso de infiltracion, realizado a 1100 °C con un tiempo de permanencia de 1 h, fue
suficiente para lograr una penetracion casi completa de la matriz liquida, aunque también favorecio
que ocurrieran reacciones interfaciales locales entre el aluminio y el refuerzo ceramico. Las
regiones de alta rugosidad superficial son potencialmente més activas a reaccionar, por lo que la
aleacion de aluminio liquido pudo disolver titanio, dando lugar a la formacion de fases
intermetalicas Al-Ti durante el enfriamiento. En la Figura 4.18b se observan morfologias
elongadas inmersas en la matriz metélica y a su vez interconectadas con la preforma porosa,

tentativamente asociadas a compuestos TiAls.

Si bien estos intermetalicos presentan elevada dureza, su naturaleza fragil puede afectar
negativamente propiedades como la tenacidad a la fractura o la conductividad térmica del
compdsito [109]. No obstante, cuando se encuentran finamente distribuidos, pueden contribuir
positivamente en aplicaciones estructurales, por lo que es comun aplicar tratamientos térmicos
posteriores con el fin de regular su tamafio, morfologia y distribucion, minimizando

concentraciones locales de tension [76].

La Figura 4.19 presenta los microanalisis quimicos por espectroscopia de energia dispersiva
(EDS) realizados en regiones representativas del compésito interpenetrado TiC/Al-Cu,
especificamente en la matriz metalica continua, el refuerzo cerdmico interconectado y en las fases

intermetalicas previamente identificadas en la Figura 4.18b.
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Elemento % en peso % atomico
Al 90.45 88.19
Ti 0.97 0.53
Cu 1.98 0.82
Mg 0.68 0.73
(0] 5.90 9.70
L | .
I-njg\l[i-\': : ! ¢ *
Elemento % en peso % atomico
Al 67.46 78.63
Ti 32.53 21.36
IA
Energy [kev]
Elemento % en peso % atomico
Ti 90.52 72.89
C 7.61 24.44
Al 1.85 2.65

refuerzo

Figura 4.19 Analisis puntuales por espectroscopia de energia dispersiva (EDS) del compdsito
interpenetrados TiC/Al-2124. a) Zona de la matriz, b) zona de intermetélicos, ¢) zona del
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El espectro EDS mostrado en la Figura 4.19a corresponde al andlisis puntual realizado en
la region de la matriz metélica, donde se observa claramente el predominio del aluminio,
acompariado por la presencia de cobre como elemento aleante principal de la matriz Al-Cu. El
analisis cuantitativo indica un contenido aproximado de 90.45 % en peso de Al y 1.98 % en peso
de Cu, junto con pequefas cantidades de Mg (0.68 %) y Ti (0.97 %), asi como una fraccion de
oxigeno (5.90 %). La deteccion de Mg es consistente con la composicion tipica de aleaciones de
aluminio de la serie AI-Cu—Mg, mientras que la sefial de oxigeno puede atribuirse principalmente
a la presencia de dxidos superficiales formados durante la preparacion metalografica. A la escala
de anélisis empleada, los elementos aleantes permanecen mayoritariamente en solucién sélida,

preservandose la identidad quimica de la fase matriz Al-Cu.

Por otro lado, el espectro EDS correspondiente a la Figura 4.19b, obtenido en una regién
asociada a las morfologias elongadas observadas en la matriz metélica, revela una composicion
dominada por aluminio y titanio, con contenidos aproximados de 67.46 % en peso de Al y 32.53
% en peso de Ti. Esta relacion composicional es consistente con la formacion de un intermetalico
del sistema Al-Ti, aproximadamente la fase TiAlz, ampliamente reportada en la literatura para
sistemas aluminio—titanio sometidos a temperaturas elevadas y enfriamientos relativamente lentos.
La presencia de esta fase intermetélica puede atribuirse a la disolucion superficial de titanio desde
regiones activas del refuerzo cerdmico de TiC hacia la aleacion de aluminio fundida durante la
infiltracion a 1100 °C. Posteriormente, durante el enfriamiento, el titanio disuelto precipita en
forma de compuestos intermetalicos Al-Ti, adoptando morfologia columnar, como las observadas
en la microestructura. Este fendmeno se ve favorecido localmente por la elevada rugosidad
superficial y la alta area interfacial del esqueleto cerdmico, heredadas del proceso de pirdélisis y

sinterizacion in situ de la esponja de TiC.

La Figura 4.19c muestra el espectro EDS adquirido en una region representativa de la fase
ceramica continua de TiC dentro del compdsito interpenetrado. En el espectro se identifican
claramente los picos caracteristicos de titanio Ti y C, lo que confirma la naturaleza del refuerzo
ceramico como carburo de titanio. El analisis cuantitativo asociado indica un contenido
aproximado de 90.52 % en peso de Tiy 7.61 % en peso de C, valores consistentes con la presencia
dominante de la fase TiC dentro del composito. El espectro muestra también una sefial débil de
aluminio, con un contenido aproximado de 1.85 % en peso, que no corresponde a la formacion de

una nueva fase rica en aluminio dentro del TiC. Esta sefial puede explicarse por la infiltracion de
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aluminio liquido en la microporosidad superficial o subsuperficial del refuerzo cerdmico, asi como
por la contribucion del volumen de interaccion del haz EDS, que puede abarcar parcialmente la
matriz metalica adyacente. La ausencia de picos asociados a cobre, magnesio u oxigeno en esta
region indica que la fase ceramica permanece quimicamente estable, conserva su identidad quimica
dentro del composito interpenetrado, sin evidencia de degradacién o disolucién extensiva y no

presenta oxidacion apreciable ni contaminacion significativa tras el proceso de infiltracion.

Es importante destacar que, en los analisis EDS realizados, no se detectaron fases
adicionales ricas en carbono distintas al TiC original, ni sefiales evidentes de carburos secundarios.
Esto sugiere que la reaccion entre el aluminio liquido y el refuerzo cerdmico es local y limitada, y
que la formacion de intermetalicos Al-Ti ocurre principalmente a expensas de una disolucion
superficial del titanio del TiC. Como consecuencia, es razonable inferir que el refuerzo ceramico
experimenta, en ciertas regiones, un ligero enriquecimiento relativo en carbono, asociado a una
modificacion marginal de la estequiometria local del carburo, sin comprometer la continuidad ni

la integridad de la red ceramica.

4.7.2 Distribucion de fases y constitucion quimica del composito interpenetrado TiC/Al-Cu

Los anélisis quimicos EDS se complementaron con mapeos de distribucién elemental, con el fin
de evaluar la continuidad de fases y la homogeneidad quimica del composito interpenetrado
TiC/Al-Cu. La Figura 4.20a muestra nuevamente la microestructura de red interpenetrada del
composito. Los mapas elementales identifican la localizacion de los principales constituyentes del
sistema. Las sefiales correspondientes a titanio (Figura 4.20b) y carbono (Figura 4.20c) se
concentran exclusivamente en la fase ceramica de TiC, confirmando su continuidad tridimensional
a lo largo de la microestructura y corroborando que el refuerzo mantiene su identidad quimica tras
el proceso de infiltracion. Por su parte, el aluminio (Figura 4.20d) se localiza predominantemente
en las regiones correspondientes a la matriz metalica, ocupando el volumen de poros previamente

interconectados de la esponja ceramica.
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Figura 4.20 Mapeo de distribucién elemental en el composito interpenetrado TiC/Al-Cu.
a) Microestructura a 250x, b) Ti, c) C, d) Al, e) Cuy f) Mg.

Los mapas de cobre (Figura 4.20e) y magnesio (Figura 4.20f) muestran una distribucion
homogénea dentro de la fase metélica, lo que indica que estos elementos aleantes permanecen
mayoritariamente en solucion solida en la matriz de Al-Cu, sin evidencia de segregacion
macroscépica o formacion de fases secundarias ricas en Cu 0 Mg a la escala de analisis empleada.
Este comportamiento es consistente con la composicion de la aleacion Al-2124 utilizada y con las
condiciones de infiltracion liquida sin presion. Cabe destacar que la presencia de magnesio

homogéneamente dispersa resulta particularmente relevante, ya que diversos estudios reportan que
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este elemento mejora la humectabilidad del aluminio liquido sobre preformas ceramicas, al reducir
la tension superficial del metal y limitar la formacién de capas de 6xido en la interfase durante la

infiltracion [110], accion que cumple en el presente sistema.

Adicionalmente, los mapeos elementales permiten identificar la distribucion quimica en las
regiones asociadas a las fases intermetalicas de morfologia columnar observadas previamente en
la matriz metélica. En estas zonas se aprecia una superposicion clara de las sefiales de aluminio y
titanio, lo que confirma la naturaleza Al-Ti de dichos precipitados y es consistente con la formacion
local de intermetélicos TiAlz durante el enfriamiento posterior a la infiltracion, como se mostro6 por
los microanalisis quimicos puntuales EDS de la Figura 4.19b. La ausencia de sefal significativa de
carbono en estas regiones confirma que estas fases no corresponden a carburos secundarios, sino a
compuestos intermetalicos precipitados a partir de la matriz metalica enriquecida localmente en

titanio.

4.7.3 Zona interfacial matriz—refuerzo en el composito TiC/Al-Cu

La Figura 4.21 muestra una regién representativa del compdsito interpenetrado TiC/Al-Cu
observada a mayor magnificacion, con el proposito de analizar en mayor detalle la zona interfacial
matriz—refuerzo. En esta micrografia se identificaron cinco zonas de interés, cuyos resultados de

microanalisis quimico mediante EDS se resumen en la Tabla 4.8.

Las zonas (1) y (5) se toman como referencia de la constitucion de la preforma ceramica.
Presentan un contenido elevado de titanio (~91-93 % en peso) acompafiado de carbono (~4.8-5.9
%), lo que confirma inequivocamente su correspondencia con el refuerzo cerdmico de TiC. La
deteccion de pequefias cantidades de aluminio en estas regiones puede atribuirse al volumen de
interaccion del haz de electrones durante el andlisis EDS, asi como a la presencia de
microporosidad en los ligamentos del TiC que puede estar parcialmente infiltrada por aluminio en

la subsuperficie.

La zona (3) corresponde a la matriz metalica Al-Cu, con una composicion dominada por
aluminio (~90.45 %), acompafiado por cobre y magnesio como principales elementos aleantes, en
concordancia con la aleacién Al-2124 empleada. La presencia de titanio en trazas (~0.97 %) se
atribuye a arrastre mecanico de pequefios fragmentos de carburo de titanio desprendido durante la
preparacion metalografica o a una disolucion limitada de Ti en la matriz. EI oxigeno detectado
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(~5.9 %) puede asociarse a 6xidos superficiales de aluminio o a contaminacién residual también

durante la preparacion metalografica, sin evidencia de reaccion interfacial extensiva.

Las zonas (2) y (4) corresponden a regiones proximas a la interfase matriz—refuerzo y
exhiben composiciones intermedias que reflejan distintos estados de interaccion quimica. En
particular, la zona (2) muestra una matriz rica en aluminio (~82.03 %) enriquecida localmente en
titanio (~13.85 %), sin presencia detectable de carbono, lo que sugiere la disolucion transitoria de
Ti en la matriz metélica sin que se haya producido la precipitacion de un intermetalico definido

durante el enfriamiento.

Por su parte, la zona (4) presenta una composicion mas compleja, con contenidos
significativos de aluminio (~53.42 %), titanio (~38.29 %) y carbono (~5.77 %), lo que indica una
region de transicion interfacial asociada a la disolucion superficial parcial del TiC y a la difusién
cruzada Al-Ti durante la infiltracion. La ausencia de oxigeno en esta zona resulta particularmente
relevante, ya que sugiere una interfase limpia, sin formacion de capas oxidantes que pudieran

comprometer la adhesion entre fases.

Figura 4.21 Micrografia a 2500x de la region correspondiente al analisis puntual en el compdsito
interpenetrado TiC/Al-Cu.
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Tabla 4.8 Composicion quimica obtenida mediante analisis puntual EDS del compdsito
interpenetrado TiC/Al-Cu.

Elemento Zona (% en peso)
(1) () ©) (4) ®)

Ti 90.85 13.85 0.97 38.29 92.91
C 5.86 - - 5.77 4.76
Al 3.28 82.03 90.45 53.42 2.31
Cu - 1.76 1.98 181 -
Mg - - 0.68 0.69 -
o) - 2.33 5.90 - -

En la Figura 4.22 se presenta el barrido lineal de intensidades (line scan) realizado a través
de una region representativa del composito interpenetrado TiC/Al-Cu. El perfil elemental obtenido

permite analizar la transicion quimica entre fases y la naturaleza de la zona interfacial.

En las regiones asociadas a la matriz metalica, el perfil muestra una alta intensidad de la
sefial de aluminio, acompariada por sefiales de baja intensidad de cobre y magnesio, consistentes
con la composicion de la aleacion Al-Cu empleada. En contraste, al ingresar en las zonas
correspondientes al refuerzo ceramico de TiC, se observa un incremento marcado de la sefial de
titanio, junto con la presencia de carbono, confirmando la identidad quimica de la fase ceramica.
Dentro de las del refuerzo cerdmico se registra una sefial residual de aluminio, aunque de menor
intensidad que en la matriz, lo que se asocia a la arquitectura porosa inherente de la esponja
ceramica, en la que existen microporos y canales interconectados que son infiltrados por la matriz
metélica. Dado el volumen de interaccion del haz de electrones durante el andlisis EDS, la sefial
detectada integra contribuciones tanto de la fase cerdmica como del metal presente en la

subsuperficie.

El perfil de intensidades revela ademas que la transicion entre las sefiales dominantes de Al
y Ti no es abrupta, sino que ocurre a lo largo de una regidn finita, lo que indica la presencia de una
zona interfacial extendida. En estas regiones de transicion se observa una superposicion parcial de

las sefiales de aluminio y titanio, lo que es consistente con los resultados de los microanalisis

88



puntuales y mapeos elementales discutidos previamente, donde se identificaron zonas localmente
enriquecidas en Ti dentro de la matriz y la formacion localizada de TiAls.

De la misma forma que los mapeos elementales, los analisis de barrido en linea confirman
que la interfase matriz—refuerzo se caracteriza por una interaccion quimica localizada y controlada,
sin la presencia de capas de productos continuas ni extensas que separen ambas fases. Esta
caracteristica es tipica de compositos interpenetrados metal-cerdmico obtenidos por infiltracion
liquida a alta temperatura, donde la elevada area interfacial y la rugosidad del refuerzo favorecen
reacciones locales sin comprometer la continuidad estructural del sistema. En resumen,
aparentemente hay una transicion quimica gradual en la interface metal-cerdmico, de buena
adhesion entre constituyentes, con reacciones localizadas y controladas de fases intermetalicas, sin
evidencia de degradacion significativa del refuerzo ceramico, lo que favorece el desempefio

mecanico y termofisico de los compositos.
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Figura 4.22 Barrido lineal (line scan) a través de la region interfacial en el composito TiC/Al—
Cu.
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4.7.4 Analisis de fases por difraccion de rayos X

La Figura 4.23 presenta los difractogramas de rayos X correspondientes a la esponja cerdmica de
TiC, la aleacion Al-2124 sin refuerzo y el composito interpenetrado TiC/Al-Cu. En el caso de la
esponja de TiC, se observan exclusivamente los picos caracteristicos de la fase TiC, con reflexiones
intensas y bien definidas, lo que confirma la alta pureza del refuerzo cerdmico tras la sintesis in
situ. La ausencia de picos adicionales asociados a 6xidos de titanio u otras fases secundarias indica
que el procesamiento térmico empleado permitio la formacion efectiva del carburo sin degradacion

apreciable de la fase ceramica.

El difractograma correspondiente a la aleacion Al-2124 muestra Unicamente los picos
caracteristicos de la fase de aluminio en solucion solida, evidenciados por las reflexiones mas
intensas del aluminio con estructura cubica centrada en las caras. No se detectan fases de
precipitados o compuestos intermetalicos, lo cual puede atribuirse a que los elementos aleantes (Cu
y Mg) se encuentran mayoritariamente en solucién solida bajo las condiciones de procesamiento;
Y, por otro, a la limitacion de la técnica de DRX para la deteccion de fases presentes en fracciones
inferiores a aproximadamente 3—4 % en peso [111].

Por su parte, el difractograma del compésito interpenetrado TiC/Al-Cu revela de manera
clara la superposicién de las fases constituyentes principales de la matriz metalica Al-2124 vy el
refuerzo cerdmico de TiC, identificadas mediante las tarjetas 03-065-2869 y 03-065-8804,
respectivamente. La coexistencia de ambas fases confirma que la infiltracion liquida no
comprometid la integridad cristalina del refuerzo ceramico ni alter6 significativamente la estructura
cristalina de la matriz metalica. Adicionalmente, se identifican picos de menor intensidad asociados
a fases secundarias intermetalicas, en particular la fase TiAlz, indexada con la tarjeta 03-065-4202.
La presencia de este compuesto es consistente con los resultados obtenidos mediante EDS y anélisis
interfacial, donde se evidencid la disolucién parcial de titanio desde el refuerzo cerdmico hacia la
matriz de aluminio durante la infiltracion, seguida de la precipitacion del intermetalico durante el

enfriamiento.
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Figura 4.23 Difractogramas de rayos X de la aleacion Al-2124 sin refuerzo y del compdsito
interpenetrado TiC/Al-Cu.

Asimismo, se detectaron reflexiones atribuibles al compuesto CuAly, identificado con la
tarjeta 01-089-1980. Aunque esta fase no fue observada mediante microscopia electrdnica, su
deteccidn por DRX sugiere la ocurrencia de reacciones dentro de la matriz metalica durante el ciclo
térmico de infiltracion, asociadas a la redistribucion de cobre en el aluminio. La baja intensidad de
estos picos indica que dichas fases se encuentran en cantidades reducidas, coherentes con la

ausencia de segregacion macroscopica observada en los analisis microestructurales.

Los resultados obtenidos a partir de la caracterizacion microestructural mediante SEM—
EDS vy del andlisis de fases por difraccion de rayos X respaldan la viabilidad de la ruta integral
propuesta para la sintesis de las esponjas de TiC mediante deshidrogenacion—pirolisis—

sinterizacion, y su posterior infiltracion liquida sin presion de la aleacion Al-Cu, en la sintesis de
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compositos interpenetrados con adecuada integridad estructural y estabilidad quimica controlada,

como materiales con potencial aplicacion estructurales y de gestion térmica.

4.8 Propiedades termofisicas de la aleacion Al-2124 y del compdsito TiC/Al-Cu

La conductividad térmica es una propiedad termofisica gobernada por los mecanismos de
transporte de energia asociados al movimiento de electrones libres y a la propagacion de fonones,
es decir, vibraciones de la red cristalina. En materiales compositos, dicha propiedad no depende
unicamente de las caracteristicas intrinsecas de la matriz metélica y del refuerzo ceramico, sino
también de pardmetros microestructurales como la fraccion volumétrica, la continuidad y
distribucion espacial de las fases, la calidad de la unién interfacial matriz—refuerzo y la porosidad
residual generada durante el procesamiento [112, 113].

En los compdsitos con microestructura interpenetrada, como el sistema TiC/Al-Cu
estudiado, ambas fases se organizan en redes tridimensionales co-continuas, lo que da lugar a una
interconexidn intima a escala microestructural. Esta configuracién favorece una unién interfacial
extensa y bien distribuida, pero introduce también una elevada densidad de interfaces que influyen
de manera decisiva en el transporte térmico. La capacidad calorifica especifica (Cp) y la difusividad
térmica (o) de la aleacion y del composito se determinaron mediante la técnica de pulsos laser

(laser flash), a partir de las cuales se calcul6 la conductividad térmica (A1).

4.8.1 Capacidad calorifica

La Figura 4.24 muestra la evolucion de la capacidad calorifica en funcién de la temperatura para
la aleacion Al-2124 y el composito interpenetrado TiC/Al-Cu en el intervalo de temperatura
ambiente a 300 °C. En la aleacion sin refuerzo, la Cp aumenta progresivamente de 1.053 a 1.176
J/g-K, comportamiento coherente con la activacion gradual de los modos vibracionales del reticulo

cristalino a medida que se incrementa la temperatura [114].

El compdsito TiC/Al-Cu exhibe valores de Cp sisteméaticamente menores (0.734-0.919
J/g-K) en todo el intervalo analizado. Esta disminucion refleja el efecto combinado de la
incorporacion de una elevada fraccion volumétrica de TiC (~44 %), una fase ceramica cuya
capacidad calorifica especifica es significativamente menor que la de la matriz de aluminio. A este

efecto se suma la presencia de intermetalicos TiAlz y, en menor medida, CuAlz, formados durante
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el enfriamiento posterior a la infiltracion, cuya mayor rigidez cristalina reduce la contribucion

vibracional al almacenamiento de energia térmica.

En la arquitectura interpenetrada, ambas fases —la matriz AI-Cu y el refuerzo TiC-
contribuyen de manera continua al almacenamiento de energia térmica. En consecuencia, la Cp
efectiva del composito emerge como una combinacion ponderada de las capacidades calorificas
individuales de cada fase. Aun asi, la tendencia creciente de Cp con la temperatura en el composito
indica que la matriz metalica continda siendo un contribuyente relevante, aunque subordinado a la
restriccion del movimiento vibracional de la matriz metalica impuesta por la red ceramica
interconectada y por la presencia de transiciones de composicion en la zona interfacial AI-TiC,
ademas de las fases intermetalicas detectadas.
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Figura 4.24 Capacidad calorifica (Cp) del compdsito interpenetrado TiC/Al-Cu y de la aleacién
Al-2124 sin refuerzo en funcién de la temperatura.

4.8.2 Difusividad térmica

La Figura 4.25 muestra la variacion de la difusividad térmica (o)) en el intervalo de 25 a 300 °C.
Ambos materiales muestran un comportamiento aproximadamente constante, sin cambios
abruptos, lo que indica la ausencia de transformaciones de fase o configuraciones
microestructurales diferentes que afecten de manera significativa el transporte de calor en el rango

de temperatura analizado.
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Figura 4.25 Difusividad térmica (o) del composito interpenetrado TiC/Al-Cu y de la aleacion
Al-2124 sin refuerzo en funcién de la temperatura.

La aleacién Al-2124 presenta valores elevados y estables de difusividad térmica (~70.7—
71.7 mm?/s) caracteristicos de una microestructura metalica continua en solucion sélida, donde la
conduccion térmica esta dominada por electrones libres y no se ve significativamente perturbado
por barreras microestructurales, coherente con un estado mayoritariamente en solucion solida y sin
precipitacion apreciable, pese al incremento de la dispersion fonon—electron a temperaturas mas

altas.

En contraste, el composito interpenetrado TiC/Al-Cu exhibe valores de difusividad térmica
significativamente menores (~21.5-22.1 mm?/s), aproximadamente un tercio de los de la aleacion
base. Esta reduccidn se asocia directamente a la presencia de una red tridimensional interconectada
de TiC (44 % vol.), que introduce discontinuidades térmicas y dispersion de portadores de calor en
las interfases metal-ceramica. La ligera tendencia creciente con la temperatura sugiere que, la
matriz metélica continda participando en el transporte térmico, aunque su contribucién esta
fuertemente limitada por la arquitectura interpenetrada y por la porosidad cerrada residual (~6 %),

que actlia como aislante local.

La estabilidad de la difusividad térmica del composito a lo largo del intervalo estudiado es
un rasgo favorable desde el punto de vista funcional, ya que indica un comportamiento térmico

predecible bajo condiciones de servicio variables. Este resultado es coherente con la
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microestructura observada por SEM-EDS y con la distribucién homogénea de la matriz metélica
dentro de la red ceramica interconectada.

4.8.3 Conductividad térmica

La Figura 4.26 presenta la evolucion de la conductividad térmica en funcion de la temperatura para
la aleacion Al-2124 y para el compésito interpenetrado TiC/Al-Cu. A diferencia de Cp y de la a,
la conductividad térmica integra de manera directa los efectos combinados de la microestructura,
la conectividad de fases y la quimica interfacial, dado que depende de la capacidad de los
portadores de calor (principalmente electrones en la fase metalica Al-2124) para propagarse a

través del material sin ser dispersados por interfaces, defectos o segundas fases.

La aleacion Al-2124 muestra los valores mas altos en todo el intervalo analizado,
incrementandose aproximadamente de 207 a 233 W/m-K. Este comportamiento es tipico de
aleaciones de aluminio con microestructura continua. Ademas, el difractograma de la aleacion sin
refuerzo mostré Unicamente las reflexiones de la fase de solucion sélida de aluminio (Figura 4.23),
lo cual apoya que, a la escala de DRX, no hay fracciones detectables de precipitados intermetélicos
en la matriz sin refuerzo que pudieran degradar significativamente la conduccion térmica en el

rango analizado.

El composito interpenetrado TiC/Al-Cu exhibe una reduccion sustancial de la
conductividad térmica, con valores entre ~52 y ~66 W/m-K. Estos valores son consistentes con la
prediccion del modelo de Maxwell (~52 W/m-K), lo que indica que la disminucion de A esta
gobernada principalmente por la arquitectura interpenetrada heredada de la esponja de TiC. La
reduccidn drastica de la conductividad se explica por la arquitectura interpenetrada heredada de la
esponja precursora de TiC, que introduce (i) una fraccion volumétrica elevada de fase ceramica
continua (~44 %), (ii) una densidad alta de interfaces metal-ceramico, y (iii) heterogeneidades
interfaciales locales asociadas a los precipitados intermetélicos y la propia microtopografia del

refuerzo.
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Figura 4.26 Conductividad térmica (1) del composito interpenetrados TiC/Al-Cu y de la
aleacion Al-2124 sin refuerzo en funcion de la temperatura.

Aunque el TiC posee una conductividad térmica intrinseca elevada, su continuidad
tridimensional fragmenta la matriz metalica y reduce la longitud libre media de los portadores de
calor. Adicionalmente, la elevada &rea interfacial entre TiC y Al-Cu incrementa la resistencia
térmica interfacial (resistencia de Kapitza [115]), promoviendo la dispersion de electrones y
fonones. La presencia de poros residuales cerrados, aunque de morfologia aproximadamente

esférica, introduce discontinuidades térmicas adicionales que contribuyen a la reduccion de A.

La quimica interfacial discutida en las secciones SEM-EDS y DRX refuerza esta
interpretacion. Los mapeos EDS y microandlisis puntuales evidenciaron zonas de transicion en la
matriz, y el DRX del compdsito confirmé la presencia de intermetalicos TiAls y CuAl; en baja
fraccion. Aunque estas fases aparecen de forma localizada, su presencia es relevante para A, ya que
los intermetélicos suelen introducir rutas de conduccién menos eficientes que el aluminio y, sobre
todo, afladen nuevas interfaces internas (Al/intermetélico y TiC/intermetalico) que incrementan la
dispersion electronica. En particular, la precipitacion de TiAlz asociada a la disolucién superficial
del refuerzo y al enfriamiento posterior afiade regiones mas rigidas y fragiles, con diferente
impedancia térmica (resistencia térmica interna del material mas la resistencia de interfaz en las

superficies), que contribuyen a la reduccion de A del compdsito.

En términos fisicos, el compdsito combina una fase ceramica continua con menor capacidad

de almacenamiento térmico y una matriz metalica cuya eficiencia de transporte térmico se ve
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penalizada por la alta densidad de interfases. Esta sinergia explica que, aun existiendo la ruta
metélica continua de Al-2124 para el transporte de calor, la conductividad térmica efectiva del
composito TiC/Al-2124 sea considerablemente inferior a la de la aleacion base, consistente con el

aumento de la dispersion electrénica en un sistema con multiples barreras interfaciales.

La literatura disponible sobre la evaluacion de propiedades termofisicas en compadsitos del
sistema TiC/Al-Cu y sistemas afines es aun limitada, particularmente para configuraciones con
refuerzo ceramico interconectado. No obstante, los valores obtenidos en este trabajo se sitlan

dentro del rango reportado para materiales disefiados con fines de gestion térmica.

Por ejemplo, Shu y col. [78] reportaron que un composito TiCx-TiB2/Al destinado a
aplicaciones de control térmico presenta una conductividad térmica cercana a 100 W/m-K a 30 °C,
observando una ligera reduccion con la temperatura atribuida al aumento de la dispersion de
portadores de calor en sistemas metal-ceramico con elevada densidad de interfaces. Estudios
comparativos realizados en sistemas SiC/Al han demostrado que los compositos interpenetrados
exhiben propiedades termofisicas superiores en comparacién con compositos particulados,
alcanzando valores de conductividad térmica del orden de 250.5 W/m-K [116]. Este
comportamiento se atribuye a la continuidad tridimensional de ambas fases, que favorece la
transferencia de calor y reduce la resistencia térmica interfacial en comparacién con arquitecturas
discontinuas. En el caso del presente sistema TiC/Al-Cu, si bien la continuidad de fases esta
garantizada, la menor conductividad intrinseca del TiC en comparacion con el SiC, asi como la
presencia de productos interfaciales Al-Ti y porosidad residual, explican que los valores de A sean

inferiores a los reportados para compositos interpenetrados SiC/Al altamente optimizados.

En el contexto del grupo de trabajo del Laboratorio de Materiales Compuestos del 1IMM,
se han desarrollado previamente diversos compositos reforzados con particulas de TiC; sin
embargo, no se habian producido compositos con refuerzo ceramico interconectado. Entre los
estudios previos orientados a aplicaciones de control térmico, se reporta que un compasito TiC/Ni—
20Cr alcanzo una conductividad térmica de 30.3 W/m-K [82], mientras que un compdsito TiC/Ni
presento un valor de 48.9 W/m-K [81], ambos con fracciones volumétricas de refuerzo cercanas al
60 %. En comparacion, el composito interpenetrado TiC/Al-Cu desarrollado en este trabajo exhibe

conductividades térmicas superiores, aun con una fraccion volumétrica elevada de TiC (~44 %), lo
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que pone de manifiesto el efecto favorable de la arquitectura interpenetrada y de la matriz de

aluminio, cuyo transporte térmico es intrinsecamente mas eficiente que el de matrices base niquel.

Estos resultados confirman que los compositos interpenetrados TiC/Al-2024 obtenidos por
la ruta integral propuesta basada en esponjas de TiC como preformas para infiltracion liquida,
permite no solo controlar la microestructura y la integridad interfacial del compdésito, sino también
modular de manera efectiva sus propiedades termofisicas. Esta combinacion de estabilidad térmica,
continuidad de fases y desempefio estructural posiciona a los compésitos interpenetrados TiC/Al-
Cu como materiales con potencial para aplicaciones en gestion térmica y posiblemente

componentes estructurales sometidos a gradientes térmicos y cargas mecanicas simultaneas.
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CAPITULO 5

CONCLUSIONES

La ruta integrada de deshidrogenacion—pirdlisis—sinterizacién a partir de mezclas TiH>—resina
fenolica (70:30 en peso) permitio obtener esponjas ceramicas de TiC con porosidad abierta e
interconectada de 56-57.5 % en volumen, confirmando que la densidad en verde y la
encapsulacion térmica inicial gobiernan la arquitectura porosa final y validan la hipétesis de

disefio del proceso.

La homogeneidad del precursor, asociada a tamafios de particulas comparables y una amplia
distribucion granulométrica, favorecié6 una mezcla uniforme y un empaquetamiento
polidisperso eficiente, promoviendo contactos interparticulares estables que permitieron evitar

el colapso estructural durante la formacion in situ del esqueleto ceramico de TiC.

La presion de compactacion (0.5-1.0 ton) modul6 la evolucién de la porosidad a lo largo del
procesamiento, con una reduccién inicial en la porosidad en verde que se revirtié durante la
encapsulacion y sinterizacion debido a la liberacion de gases y contracciones volumétricas; de
este modo, la compactacién actia como parametro inicial de disefio que define la cadena de

herencia de porosidad de en verde, a encapsulado y finalmente al sinterizado (Pg—Pc—Ps).

Las esponjas sinterizadas presentaron una arquitectura de celda abierta fina, con tamafios de
poro promedio en el rango ~36-41 pum y una clase dominante 20-60 um; el incremento de la
carga a 1.0 ton desplaz6 la distribucion hacia tamafios de poro ligeramente menores,
evidenciando la posibilidad de ajustar la microarquitectura mediante la compactacion sin

comprometer la interconectividad.

Los patrones de difraccion de rayos X mostraron a TiC como Unica fase cristalina detectable
(fcc), sin evidencias de TiH> residual, Ti metalico ni fases secundarias, validando la relacion
masica seleccionada para una carburacion completa. La ausencia experimental de 6xidos
confirma la eficacia de la atmdsfera dindmica de arg6n, mientras que el analisis por
Williamson—Hall  revelé cristalitos  submicromeétricos (199-250 nm) con baja
microdeformacion (0.28-0.29 %), posicionando esta ruta como una alternativa no convencional

con potencial de escalabilidad industrial.
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La infiltracion liquida sin presion de la aleacion Al-2124 en esponjas de TiC (precompactadas
a 0.5 ton) permitié obtener un composito interpenetrado con microestructura continua y
tridimensional, donde la red ceramica actla como refuerzo continuo (~44 % en volumen) y la
matriz metélica ocupa mayoritariamente los poros interconectados, dando lugar a una densidad
aparente cercana a la tedrica (3.54 frente a 3.77 g/cm®) y una porosidad residual limitada (~6
%).

La microestructura del composito hereda directamente la morfologia de la esponja precursora,
incluyendo ligamentos rugosos, cuellos irregulares y microporosidad interna, lo que favorece
la infiltracion capilar homogénea, incrementa el area interfacial matriz—refuerzo y promueve
una adhesion mecanica e interfacial eficiente, sin evidencia de colapso estructural ni

desconexion de fases.

Las propiedades termofisicas del composito TiC/Al-Cu estan dominadas por su arquitectura
interpenetrada y contenido de TiC. La capacidad calorifica y la difusividad térmica son
inferiores a las de la aleacién base, mientras que la conductividad térmica (~52 W/m-K a
temperatura ambiente y ~66 W/m-K a 300 °C) refleja la influencia conjunta de la resistencia
térmica interfacial, la presencia localizada de intermetélicos y la porosidad residual,
manteniendo un desempefio termofisico competitivo para aplicaciones de gestion térmica

estructural.

De particular relevancia, se valida la ruta integral propuesta para la sintesis in situ de esponjas
porosas de TiC mediante el proceso secuencial de deshidrogenacion—pirolisis—sinterizacion,
logrando un control efectivo de la porosidad final. Esta metodologia permite obtener preformas
ceramicas de composicion homogénea y arquitectura porosa controlada, idoneas para su
empleo en la fabricacion y funcionalizacion de materiales avanzados, incluyendo compdsitos

interpenetrados de matriz metalica.
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TRABAJO A FUTURO

Se propone optimizar y controlar los parametros del proceso de pirélisis-deshidrogenacion
-sinterizacion para la formacion in situ de esponjas, como la temperatura, el tiempo de
tratamiento térmico y la velocidad de calentamiento, con el fin de mejorar la resistencia
mecénica y la rigidez de su microestructura.

Estudiar el comportamiento de esponjas obtenidas a partir de diferentes composiciones de
polvos precursores, evaluando la influencia de la proporcion de componentes en la
morfologia, la distribucion de poros y la conectividad de la estructura porosa. Esto
permitiria establecer una correlacion entre las condiciones de procesamiento, la
microestructura resultante y las propiedades finales del material y asi ampliar su aplicacion
a otros campos tecnoldgicos como procesos de filtracién y biomateriales, no solo como
preformas para infiltracion en la obtencion de compositos.

De igual manera, se sugiere evaluar el efecto de diferentes matrices metalicas sobre las
propiedades mecanicas, térmicas y de resistencia al desgaste del compdsito interpenetrante
TiC/Al-Cu con el objetivo de analizar su viabilidad en aplicaciones tanto funcionales como

estructurales.
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12% Similitud general
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El total combinado de todas las coincidencias, incluidas las fuentes superpuestas, para ca...

Filtrado desde el informe

» Texto citado
» Texto mencionado

» Coincidencias menores (menos de 10 palabras)

Fuentes principales

11% @ Fuentes de Internet
10% ME Publicaciones

0% 2 Trabajos entregados (trabajos del estudiante)

Marcas de integridad
N.° de alerta de integridad para revisién

[ Caracteres reemplazados
24 caracteres sospechosos en N.° de paginas

Las letras son intercambiadas por caracteres similares de otro alfabeto.
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Los algoritmos de nuestro sistema analizan un documento en profundidad para
buscar inconsistencias que permitirian distinguirlo de una entrega normal. Si
advertimos algo extrafio, lo marcamos como una alerta para que pueda revisarlo.

Una marca de alerta no es necesariamente un indicador de problemas. Sin embargo,
recomendamos que preste atencién y la revise.
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