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Capítulo II

REVISIÓN BIBLIOGRÁFICA

2.1 MATERIALES DE INICIO

2.1.1 alúmina

a alúmina (Al2O3) es una de las materias primas cerámicas más prometedoras para

trabajar en aplicaciones estructurales a altas temperaturas. Su buen comportamiento

mecánico tanto a temperatura ambiente como a elevadas temperaturas, su resistencia a la

oxidación, su bajo coeficiente de dilatación, su estabilidad química y su baja densidad la hace

ser muy competitiva frente a los metales refractarios [2]. Sin embargo, la aplicación de la

Al2O3 como partes ingenieriles está limitada por su fragilidad.

El óxido de aluminio, es comúnmente referido como alúmina, posee un fuerte enlace iónico

inter atómico lo que le proporciona las características mecánicas deseadas. Puede

presentarse en varias fases cristalinas, las cuales, a elevada temperatura, se transforman en

la fase más estable, es decir alúmina. Esta es la fase de mayor importancia para

aplicaciones estructurales. La fase alúmina es la más resistente y rígida de los óxidos

cerámicos. Su alta dureza, excelentes propiedades dieléctricas, refractariedad y buenas

propiedades térmicas la convierten en un material aceptable para un amplio rango de

aplicaciones (ver tabla 2.1).

La composición del cuerpo cerámico puede modificarse para incrementar algunas

características deseables en el material. Un ejemplo puede ser la adición de óxido de cromo

u óxido de manganeso para mejorar la dureza o cambiar el color. Además, para mejorar la
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tenacidad a la fractura se pueden hacer algunas otras adiciones, como es el caso del níquel

(Ni).

Entre sus características deseables, la alúmina (Al2O3) comparte con otros materiales

cerámicos avanzados la capacidad de ser térmicamente estable y retener su resistencia a

elevada temperatura. Estas características son frecuentemente citadas como las

características más importantes de un cerámico estructural.

Tabla 2.1 Propiedades de importancia ingenieril de la alúmina 99.5% pura [1]
PROPIEDAD SI/MÉTRICO

Densidad 3.9 g/cm3

Impenetrabilidad Impermeable a los gases

Resistencia a la flexión 379 MPa
Módulo elástico 380 GPa
Resistencia la compresión 2600 MPa
Dureza vickers 1500 1650 kgf /mm2

Tenacidad, K1c 3 5 MPa•m1/2

Temperatura de ebullición ~3000°C
Temperatura de fusión 2054°C
Temperatura máxima de servicio 1750°C
Conductividad térmica 35 W/m°K
Coeficiente de expansión térmica 8.410x10–6/°C

En la manufactura de ladrillos refractarios, ya sea para hornos en siderurgia o para hornos de

tratamiento térmico (fig. 2.1 (a)), son usadas grandes toneladas de alúmina. También se usa

mezclándola con otros materiales tales como hojuelas de grafito donde se prevén muy

elevadas temperaturas, atmósferas y en aplicaciones severas, tales como orificios de vaciado

y válvulas de puertas corredizas a alta temperatura.

Además, los tubos cerámicos de alúmina han sido ampliamente usados como tubos

impermeables a los gases o como cámaras de reacción de los hornos (fig. 2.1 (b) y (c)), para

proporcionar diversos tipos de atmósferas protectoras o alto vacío a elevada temperatura ya

sea para eliminar impurezas o contaminantes así como también para proporcionar una

excelente estabilidad durante condiciones reductoras, inertes y alto vacío a temperaturas

arriba de 1800°C.



Capítulo II REVISIÓN BIBLIOGRÁFICA

6
IIM UMSNH A.L.S.V.

El láser puede proporcionar tratamientos térmicos localizados tales como endurecimiento

de superficies exteriores de automóviles. Un proceso de gas láser incluye las etapas de

contener el gas en una estructura, formar un área de descarga del gas con un soporte

aislado de un par de electrodos en la estructura que contiene el gas y sellar la mezcla de

gases en la estructura que contiene el gas, esta estructura puede estar hecha de alúmina.

Mediante el uso de materiales cerámicos, tales como la alúmina, en las zonas más calientes

del láser, se pueden alcanzar temperaturas significativamente altas (fig. 2.1 (d)).

Figura 2.1 Algunas aplicaciones de la alúmina (a) caja del horno, (b) tubos de hornos, (c) tubos impermeables
a los gases y (d) tubo de alúmina para láser [1].
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Sin embargo, la impenetrabilidad de los cerámicos de alúmina y sus aplicaciones puede verse

afectada por la presencia de grietas superficiales producidas por choque térmico,

manufactura, etc.

Algunas otras aplicaciones en específico de la alúmina incluyen:

1. Elevada temperatura y ambientes corrosivos. Su elevada energía libre de formación

hace a la alúmina químicamente estable y refractaria, y, por lo tanto, encuentra

aplicación en contenedores de ambientes agresivos y elevadas temperaturas.

2. Resistencia al desgaste y a la corrosión. La gran dureza de la alúmina proporciona

resistencia al desgaste y a la abrasión, y por lo tanto es usada en diversas

aplicaciones tales como revestimientos resistentes al desgaste para tubos y

contenedores, bombas y sellos de llaves, roscas, etc.

3. Biomedicina. Alúmina de ultra alta pureza también es usada para implantes

ortopédicos particularmente en cirugías de cadera.

4. Herramientas de corte para metales. La elevada dureza en caliente de la alúmina ha

conducido a aplicaciones como puntas de corte para metales (incluso en este caso

materiales compuestos con matriz de alúmina con mejores propiedades son más

comúnmente usados) y como abrasivos.

5. Medios de molienda. La alúmina es usada como medio de molienda en un amplio

rango de procesos de reducción de tamaños de partícula.

6. Aislante eléctrico. La alúmina es un excelente aislante eléctrico debido a su elevada

resistividad y resistencia dieléctrica, esto la hace un buen candidato para aplicaciones

electrónicas como sustratos y conectores, y como aislantes para bujías de autos.

7. Componentes de microondas. Su elevada constante del par dieléctrico con baja

pérdida dieléctrica particularmente a altas frecuencias la hacen aplicable en un gran

número de microondas, incluyendo ventanas para aparatos de alta energía.

Algunas otras aplicaciones están listadas en la tabla 2.2.
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Tabla 2.2 Algunas aplicaciones de cerámicos de alúmina.
APLICACIONES

Tubos de gas para láser
Cojinetes de desgaste
Medios de molienda
Partes instrumentales para máquinas de prueba
de propiedades térmicas
Anillos para sellar
Sensores termométricos
Chalecos antibalas
Sustratos electrónicos
Revestimientos de tubos de hornos
Aislantes de alto voltaje
Aislantes eléctricos de alta temperatura.

2.1.2 Níquel

l níquel es un metal duro, maleable, dúctil, lustroso con una estructura cristalina cúbica

centrada en las caras (FCC). Sus propiedades magnéticas y actividad química son

similares a las del hierro y el cobalto. Es un buen conductor del calor y electricidad. Forma

compuestos bivalentes, aunque asume otras valencias. Forma un gran número de

compuestos complejos. La mayoría de los compuestos de níquel son azules o verdes

El níquel se disuelve en ácidos diluidos, pero como el hierro, se vuelve pasivo cuando se trata

con ácido nítrico. Cuando es finamente molido el níquel adsorbe hidrógeno. El mayor uso del

níquel es en la preparación de aleaciones.

El mayor atributo que el níquel proporciona a sus aleaciones es resistencia, ductilidad y

resistencia a la corrosión y al calor (ver tabla 2.3). Es usado en monedas, latón, aparatos

químicos, y ciertas aleaciones como en el caso de la plata alemana debido a su estabilidad y

resistencia a la oxidación. El níquel es usado en muchas aplicaciones industriales y productos

consumibles, incluyendo acero inoxidable, magnetos, monedas y aleaciones especiales.
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Tabla 2.3 Algunas propiedades del níquel [106]
PROPIEDAD VALOR

Módulo elástico 480 MPa
Dureza vickers 202 kgf/mm2

Elongación (%) 47
Densidad 8.89 g/cm3

Temperatura de ebullición 2732°C
Temperatura de fusión 1453°C
Coeficiente de expansión térmica (20 100°C) 13.3x10 6m/m.°C
Conductividad térmica 70 W/m.°C
Resistividad eléctrica 0.096x10 6ohm.m

2.2 MATERIALES COMPUESTOS BASE ALÚMINA CON DISPERSIÓN DE NÍQUEL

as aplicaciones de los materiales cerámicos como componentes estructurales están

restringidas debido a su bajo desempeño mecánico. Por lo tanto, es necesario que los

materiales cerámicos mejoren su resistencia y su tenacidad a la fractura, especialmente esta

última, debido al creciente interés en aplicaciones industriales. Para mejorar la fragilidad

inherente de los materiales cerámicos es necesario desarrollar un nuevo concepto para el

diseño del material.

Varios investigadores han probado que la fragilidad de los cerámicos de Al2O3 puede ser

reducida por la incorporación de un metal dúctil [3 6]. Las ventajas de la adición de una

segunda fase fueron reportadas en varios aspectos, principalmente, la reducción del tamaño

de grano de la matriz o la mejora en el comportamiento a la fractura [7, 8]. Se ha

demostrado que las propiedades mecánicas de un cerámico pueden ser incrementadas con

la adición de inclusiones metálicas nanométricas [9, 10, 11]. No obstante, modelos del

reforzamiento muestran la importancia de la homogeneidad y tamaño fino de la inclusión

metálica [12]. Por lo tanto, se han realizado varios esfuerzos para establecer el proceso de

fabricación óptimo y obtener la microestructura deseada [5, 13 15]. Las técnicas

tradicionales que involucran mezclados mecánicos de la Al2O3 y de los polvos metálicos

seguidos por un prensado en caliente hacen difícil el control de la microestructura del

compuesto metal/Al2O3. Aunque una mayor homogeneidad puede obtenerse por la ruta sol

gel [16 18], el alto costo de algunos reactivos y la dificultad para controlar la etapa de
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secado del gel son desventajas para este método. La preparación de un compuesto por

metalurgia de polvos es particularmente recomendado para fabricar compuestos

metal/cerámico con microestuctura controlada, ya que proporciona una dispersión fina y

homogénea [19, 20].

Desde 1991, los nanocompuestos cerámicos, concepto introducido por Niihara y col [21], se

han ido introduciendo paulatinamente para mejorar el comportamiento estructural y

funcional de los materiales cerámicos, ellos propusieron el concepto de un material

nanocompuesto con el cual lograron mejorar considerablemente la resistencia e

incrementar la tenacidad a la fractura del material, basándose principalmente en los

resultados obtenidos de los sistemas SiC/Al2O3 y SiC/Si3N4. La microestructura de los

nanocompuestos se basa en la dispersión de una segunda fase de nanopartículas dentro de

los granos de la matriz (nano estructura tipo intra) o en los límites de grano (nano estructura

tipo inter) [22]. La segunda fase de refuerzo puede ser un cerámico o una fase metálica de

tamaño nano o sub micrométrico. La presencia de la segunda fase como una inclusión evita

la propagación de las grietas y por lo tanto, incrementa la tenacidad del cerámico. Además,

impide la aglomeración de los granos de la matriz, de este modo, la resistencia del material

incrementa debido al refinamiento de la microestuctura [23].
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Entre las muchas fases usadas para reforzar los materiales cerámicos estructurales, las

partículas de níquel han recibido gran atención. Los nanocompuestos de Ni/Al2O3 son uno de

los sistemas más exitosos que presentan propiedades mecánicas únicas y un peculiar

comportamiento magnético (el cual no será discutido en este trabajo) [21, 23, 26]. Debido a

que la microestructura de este compuesto depende en gran parte de su método de

preparación, se han intentado muchas técnicas nuevas [13, 25 29] para lograr el proceso de

fabricación óptimo y la microestructura deseada [16 19, 30 32]. Así mismo, los fenómenos

termodinámicos, tales como el diagrama de equilibrio y los problemas interfaciales, han sido

estudiados, mientras que varios trabajos se han concentrado en la posibilidad de mejorar las

propiedades mecánicas modificando la microestructura. Particularmente, se ha reportado

que la tenacidad se incrementa con la incorporación de partículas de níquel [3, 13, 17]. En sí,

la dispersión de un metal suave en un cerámico tiene un efecto negativo sobre la resistencia

del compuesto, sin embargo, Tuan y col [5] demostraron el fortalecimiento de la Al2O3

debido al refinamiento microestructural por la dispersión de partículas finas de níquel (~0.5

μm) en la matriz. Estos resultados sugieren que se puede lograr el incremento en la

resistencia del sistema nanocompuesto Ni/Al2O3.

Los sistemas Ni/Al2O3 ofrecen también, buenas propiedades mecánicas y multifuncionales,

por lo que se han intentado muchas técnicas nuevas para lograr el proceso de fabricación

óptimo y la microestructura deseada de estos compuestos a continuación se citan algunas

de ellas.

2.2.1 Métodos de obtención de los compuestos Ni/Al2O3 y sus propiedades

2.2.1.1 Por reducción y prensado en caliente

n 1997, T. Sekino y col. [25] siguieron el novedoso concepto de los materiales

nanocompuestos base cerámico para aplicaciones estructurales. Usaron dos procesos

de fabricación diferentes para obtener la mezcla de polvos para compuestos. El primero, una

técnica convencional de mezclado de polvos (proceso A), usando Al2O3 de alta pureza y

NiO con contenidos de níquel de 5, 10, 15 y 20% en volumen en los compuestos de Ni/Al2O3.

En el segundo método (proceso B) se empleo nitrato de níquel de alta pureza (Ni(NO3)2 6H2O)
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como material precursor del níquel y polvos de Al2O3 mezclados en solución de etanol. Las

mezclas ya secas fueron calcinadas a 450°C por 2 h en aire para obtener polvos de NiO/Al2O3.

Para la sinterización [9, 33], los polvos obtenidos fueron colocados en un dado de grafito

rectangular y calentados a 700°C en un flujo de gas hidrógeno para que el NiO en los polvos

se redujera a níquel metálico. La sinterización se logró por prensado en caliente a 1450°C por

1 h en atmósfera de gas argón. No encontraron ninguna evidencia de la fusión de níquel

durante la sinterización.

El fenómeno clave para el proceso de fabricación fue la reducción del NiO a níquel metálico.

La presión parcial de oxígeno en equilibrio (pO2) para la coexistencia de níquel y NiO dentro

del rango de temperatura de 627° 1127°C puede ser calculada conforme a la fórmula

propuesta por Elrefaie y Smeltzer [34]

20.42

donde T es la temperatura (K).

Por lo tanto, NiO es reducido cuando la presión parcial de oxígeno es más baja que el valor

de pO2 estimado por la ecuación (2.1), por ejemplo, pO2 5.4x10 12 Pa (5.3x10 17 atm) a 700°C.

Sin embargo, consideraciones termodinámicas revelaron que una mezcla de dos fases, Al2O3

y níquel, también puede ser formada en el caso del sistema ternario Al Ni O [18, 34, 35].

Considerando las condiciones de equilibrio entre el níquel, la espinela níquel aluminato

(NiAl2O4) y Al2O3, el límite de estabilidad para la formación de la espinela es expresado por la

siguiente ecuación [34]:

17.94

De acuerdo a la relación anterior, el valor de pO2 necesario para la formación de la espinela a

700°C es ~6.4x10 14 Pa (6.3x10 19 atm), el cual es más bajo que el límite de estabilidad para el

sistema níquel NiO.
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Como T. Sekino y col esperaban, se logró la reducción completa del NiO a níquel metálico en

la mezcla de polvos de NiO/ Al2O3 por tratamiento térmico a 700°C con gas hidrógeno.

La dispersión del níquel en el compuesto sinterizado preparado por el proceso B es muy fina

(<400 nm), y la distribución en tamaños es menos extensa, en comparación con el preparado

con el proceso A. En el compuesto fabricado por el proceso A, partículas finas de níquel

están dispersas dentro de los granos de Al2O3 y en los límites de grano. Las pequeñas

partículas de níquel que existían en los puntos triples en una etapa temprana de la

sinterización quedaron atrapadas en los granos durante el crecimiento de grano de la matriz

[36, 37]. Para el espécimen fabricado por el proceso B, las partículas de níquel están

principalmente localizadas en los límites de grano y en los puntos triples.

El tamaño de grano promedio de la matriz en el espécimen que fue preparado usando

Ni(NO3)2 nH2O es fino (0.64 μm) comparado con el compuesto obtenido por el proceso A (~ 1

μm) y de la Al2O3 monolítica (1.2 μm) como se puede apreciar en la fig. 2.2. Los granos finos

observados en el compuesto preparado por el proceso B se deben a que la distribución

homogénea de partículas finas de níquel restringió el crecimiento de grano de la matriz.

Figura 2.2 Micrografías de MET de la estructura típica de los compuestos 5% Ni/Al2O3 obtenidos por la
técnica de reducción y prensado en caliente usando una mezcla de polvos de NiO/Al2O3 (a) proceso A y (b)

proceso B. Condiciones de sinterización para ambos procesos 1450°C y 30 MPa por 1 h [25].

La resistencia a la fractura de la Al2O3 se incrementa por la incorporación de níquel disperso,

a pesar de su suavidad. Para el compuesto preparado por el método B, la resistencia a la
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fractura se mejoró, arriba de los 1090 MPa, mediante la dispersión de solo el 5% vol. de

níquel. Este valor es más alto que el de la Al2O3 monolítica.

La mayoría de los reportes previos sobre los sistemas níquel/Al2O3 admiten que la

plasticidad del níquel contribuye al incremento de la tenacidad de la Al2O3 [3, 5, 31]. Los

esfuerzos inducidos por las microgrietas son considerados otro mecanismo posible para el

fortalecimiento de los cerámicos con partículas dispersas [38, 39].

Observaciones por TEM sugieren que el enlace entre Al2O3 y las partículas dispersas de

níquel no es muy fuerte, debido a que las grietas inducidas por la indentación pasaron a

través de la interface Ni/Al2O3 (fig 2.3). Como es sabido, el coeficiente de expansión térmica

del Ni es más grande que el de la Al2O3, cuando el compuesto se enfría desde la temperatura

de sinterización; el encogimiento de los granos de Ni es mayor que los de la Al2O3. Por lo que,

donde sea que se localicen los granos de Ni, habrá poros en la interface Ni/Al2O3, entonces la

fuerza de enlace en la interface se vuelve débil. Una interface débil es menos capaz de

transferir los esfuerzos externos a la dispersión de níquel.

Figura 2.3 Micrografías de MEB mostrando la propagación de la grieta sobre la superficie de los compuestos
15%Ni/Al2O3 preparados usando (a) NiO y (b) Ni(NO3)2.nH2O como materiales inicial. Las grietas fueron

introducidas por indentación Vickers con una carga de 49 N [25].

2.2.1.2 Por infiltración de una preforma cerámica

l trabajo desarrollado por M. Lieberthal y col. [27] se enfoca en la infiltración de una

preforma cerámica de alúmina con soluciones de sales metálicas. Las partículas

metálicas se producen directamente de las sales metálicas durante la sinterización, esto
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evita el mezclado, molienda o consolidación en dos fases, y la necesidad de polvos finos de

óxidos de otras técnicas. De acuerdo con la región rica en Al de la isoterma del diagrama de

fase ternario de Ni Al O2 a 1390°C [35] (fig. 2.4), la presión parcial de oxígeno (pO2)

determinará si el producto final es Ni+Al2O3 o NiAl2O4+ Al2O3. La presión parcial de oxígeno

(pO2) necesaria para la formación de la espinela, NiAl2O4, a 1390°C puede ser calculada a

partir de la ecuación 2.2.

Figura 2.4 Isoterma del diagrama de fase ternario Ni/Al/O2 a 1390°C, tomado de Trumble and Ruhle [35].

Durante el calentamiento en la fase de reducción, el nitrato de níquel líquido pudo reducirse

directamente a níquel sólido. Sin embargo, la temperatura de evaporación del nitrato de

níquel es 137°C y el proceso de reducción se llevó a cabo a 900°C la cual es una temperatura

más alta a la cual el nitrato se reduce a su forma de níquel (~400°C), por lo tanto, la

reducción debió ocurrir cuando el nitrato estaba en fase gaseosa. Si este es el caso, las

partículas de níquel formadas son depositadas sobre los poros superficiales de la alúmina en

un proceso de depositación química de vapor y su tamaño estará limitado por el proceso

característico de nucleación y crecimiento de la depositación de la fase vapor.

Las partículas de NiAl2O4 son formadas por la reacción del Ni (durante la sinterización a alta

presión parcial de oxígeno) con el Al de la Al2O3, y el oxígeno de la Al2O3 o de la fase gaseosa

de acuerdo con:
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(2.3)

Se puede asumir que cada partícula de Ni reacciona para formar una partícula de espinela

NiAl2O4 (fig. 2.5).

Figura 2.5 Patrones de difracción de rayos X de (a) níquel en alúmina después de la reducción, (b) níquel
reforzando alúmina después de la sinterización, (c) Espinela reforzando alúmina después de la sinterización

[27].

La resistencia a la fractura de la alúmina reforzada con Ni y la alúmina reforzada con espinela

comparada con la alúmina monolítica muestran un incremento claro. Existe un gran número

de explicaciones para este efecto. De la distribución estadística del tamaño de grano de la

alúmina, no hay un cambio significativo en el tamaño de grano de la alúmina monolítica

comparada con el material reforzado. Por lo tanto, el refinamiento en el tamaño de grano de

la matriz no es factor significativo en el cambio en la resistencia a la fractura.

El incremento en la resistencia fue justificada por M. Lieberthal en base a la diferencia entre

coeficientes de expansión térmica entre la alúmina ( alúmina = 8 x 10
6°C 1) y el níquel ( níquel =

13.3 x 10 6°C 1) y entre la alúmina y la espinela ( espinela = 8.41 x 10 6°C 1). Esta diferencia crea

un campo de esfuerzo en las partículas y en sus alrededores que pueden causar

fortalecimiento de los nanocompuestos. Cuando el nanocompuesto es enfriado desde la
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temperatura de sinterización, las partículas de la segunda fase, que tienen un coeficiente de

expansión térmica más grande que la matriz, se encogen más que los granos de alúmina.

Esto resulta en un esfuerzo de tensión hidrostático en las partículas y un esfuerzo de

compresión tangencial y tensión radial en los granos de la matriz de alúmina.

El esfuerzo de compresión tangencial alrededor de las partículas localizadas en los límites de

grano ejerce una fuerza de cierre sobre las grietas que avanzan a lo largo de los límites de

grano. Esta fuerza puede disminuir la velocidad de propagación de las grietas, o desvía las

grietas a un campo de esfuerzo de tensión el cual existe dentro de los granos de alúmina

adyacentes. La grieta con una velocidad más lenta debería llegar a la partícula por sí misma,

podría evitar la partícula después de avanzar a través de su perímetro (la interface) o

atravesar a la partícula causando una deformación plástica (fig. 2.6).

Figura 2.6 Principales trayectorias de la grieta [66].

Algo de deformación plástica es propio de las partículas de níquel. Sin embargo, no se espera

que ocurra este vínculo para las muestras reforzadas con espinela debido a la plasticidad

limitada del NiAl2O4. La grieta puede partir la partícula de espinela, o al igual que con el

metal, moverse a lo largo del perímetro. Todo lo anterior son procesos de disipación de

energía los cuales deberían incrementar la resistencia a la fractura del compuesto. El

aumento de la resistencia se logra con adiciones del ~2% en peso de níquel o espinela y es

atribuido al fortalecimiento del límite de grano y la desviación de grietas, más que al

refinamiento de la microestructura de la matriz.
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2.2.1.3 Por recubrimientos de partículas cerámicas

n años recientes, los procesos de recubrimiento de las partículas cerámicas han sido

investigados para la producción de cerámicos homogéneos. El recubrimiento no solo

mejora la densidad en verde y la actividad durante el sinterizado [40], sino que también

mejora la uniformidad de las diferentes fases y las propiedades mecánicas del cuerpo

sinterizado [5] El trabajo de Guo jun Li y col. [29] se enfoca en la fabricación de compuestos

Al2O3 Ni a partir de la mezcla de Al2O3 NiO obtenida por revestimiento y mediante la

reducción con hidrógeno, seguida de la sinterización por prensada en caliente [25].

Estos compuestos, 4% vol. Ni/Al2O3, se fabricaron a partir de Ni(NO3)2 6H2O, Al2O3 y 0.5% en

peso (equivalente al peso de Al2O3) de ácido poliacrílico como dispersante. La mezcla sólida

se calcina en aire a 550°C por 2 h [41], para posteriormente ser reducida a 700°C por 4 h en

hidrógeno [25]. Los polvos obtenidos se sinterizaron a 1300 1500°C por 1 h en argón con una

presión aplicada de 20 MPa.

Los granos de níquel, al igual que en los casos anteriores se localizan en los puntos triples y

están dispersados homogéneamente en la matriz de alúmina. Con el incremento del

contenido de níquel el modo de fractura del compuesto Ni/Al2O3 cambia de un modelo

intergranular a transgranular debido al esfuerzo térmico (fig. 2.7)

En comparación con la Al2O3 monolítica, la adición de Ni nanométrico reduce la temperatura

de sinterización, disminuye el tamaño de grano de la matriz de Al2O3, y muestra un marcado

incremento en las propiedades mecánicas.

El incremento en la resistencia es debido al refinamiento de la microestructura. El aumento

en la tenacidad se atribuye a la desviación de la grieta o puenteo de la grieta. Cuando el

contenido de níquel es alto la reducción en la resistencia del compuesto resulta de su baja

densidad [42].
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Figura 2.7 Micrografías de MEB mostrando la propagación de la grieta en la superficie de (a) Al2O3, (b)
4%Ni/Al2O3, (c) 8.5%Ni/Al2O3 [29].

2.2.1.4 Por método químico

a preparación de nanocompuestos de Ni/Al2O3 por método químico y prensado en

caliente usando Al(NO)3 9H2O y NiO como materiales de inicio [43] ha demostrado que

después de la sinterización a 1450°C los compuestos pueden alcanzar >98% de la densidad

teórica después del prensado en caliente. Los granos de Ni se encuentran localizados en los

sitios intergranulares así como dentro de los granos de Al2O3. Pero la mayoría de estos se

localizan en los puntos triples y los límites de grano Al2O3/Al2O3 homogéneamente dispersos.

La resistencia a la flexión y la tenacidad de los compuestos como función del contenido de Ni

se muestra en la fig. 2.8. Cada punto en la fig.2.8 representa un valor promedio de cuatro

especímenes. Comparado con la Al2O3 monolítica, los nanocompuestos de Ni/Al2O3

muestran un marcado incremento tanto en la tenacidad como en la resistencia. Con una
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adición de Ni de 5% vol., la resistencia se incrementa hasta 26%. Con un 3% vol. de Ni, la

tenacidad aumenta hasta un 79%. Conforme el contenido de níquel aumenta (a >10% vol.),

la resistencia disminuye.

Figura 2.8 Variación de la resistencia a la flexión y tenacidad a la fractura de los compuestos Ni/Al2O3 como
función del contenido de Ni [43]

Las micrografías de MEB de la superficie fracturada del compuesto Ni/Al2O3 en la fig. 2.9

muestran que el compuesto tiene un tamaño de grano de la matriz fino cuando se compara

con la Al2O3 monolítica, lo cual muestra que la introducción de las partículas de Ni impide el

crecimiento de grano de la matriz de Al2O3.

De acuerdo con la teoría de Griffith, la resistencia a la fractura ( f) de un material frágil se

expresa conforme a la siguiente ecuación:

donde K1c es la tenacidad a la fractura (MPa m1/2),

c es un medio del ancho del defecto inicial

Y es el parámetro geométrico del defecto
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Figura 2.9 Micrografías de MEB típicas de la superficie fracturada de los compuestos Ni/Al2O3 (a) 0% vol. Ni,
(b) 3% vol. Ni, (c) 5% vol. Ni, (d) 10% vol. Ni [43].

En general, c, es proporcional al tamaño de grano, d, en materiales policristalinos densos.

Por lo tanto, la resistencia incrementa cuando el tamaño de grano es pequeño (ec. (2.4)). Por

tanto, la mayor resistencia del compuesto Ni/Al2O3 es atribuida a la disminución en el

tamaño de grano de la matriz de Al2O3 debido a la restricción de su crecimiento por la

dispersión fina de níquel (fig. 2.10). Cuando el contenido de Ni es más alto, la disminución

en la resistencia del compuesto resulta del bajo porcentaje de densificación del compuesto

[44].
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Figura 2.10 Resistencia a la fractura contra tamaño de grano para los compuestos de Ni/Al2O3 [43].

El método químico es relativamente más simple y barato, en comparación con otros

métodos. Por lo tanto, el trabajo realizado por Guo jun Li y col. [43] tiene un valor práctico

para mejorar la tenacidad y extender el campo de aplicación de los compuestos con matriz

de Al2O3.

2.2.1.5 Por colada de gel

. Niihara y col. [45], fabricaron con éxito un nanocompuesto con forma compleja de

Ni/Al2O3 que conservaba sus propiedades magnéticas multifuncionales por un proceso

de colada de gel.

Los nanocompuestos de 5%vol. Ni/Al2O3 fueron exitosamente fabricados por sinterización

sin presión. La fig. 2.11 muestras las diferentes formas complejas que es posible fabricar por

este proceso. La densidad final del espécimen fue de 99.27% del valor teórico y la

resistencia a la flexión en tres puntos de 586.94±50 MPa. Este valor es muy cercano a los

resultados obtenidos para la Al2O3 pura obtenida por un método de presión convencional

(605 MPa).
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Figura 2.11 Nanocompuestos finales 5%vol. Ni/Al2O3 producidos por colada de gel (gel casting) en varios
modelos de formas complejas (tuercas, cilindros, partes de engranes) [45].

La superficie fracturada de los nanocompuestos 5% vol. Ni/Al2O3 sinterizados presentan una

matriz relativamente fina de Al2O3 y partículas de níquel pequeñas (fig. 2.12). Sus

propiedades mecánicas y su microestructura sugieren que la dispersión de Ni nanométrico

contribuye al fortalecimiento de la Al2O3 a través de la inhibición del crecimiento de grano y

fortalecimiento del límite de grano (Al2O3 Al2O3 y/o Al2O3 Ni) [46]. La ventaja del proceso

de colada de gel es que permite una distribución homogénea de densidades y de los granos

de la matriz en formas complejas del espécimen.

Figura 2.12 Superficie fracturada de un nanocompuestos Ni/Al2O3 producido por colada de gel (gel casting)
[45].

2.2.1.6 Por reacción in situ y sinterizado por PECS

tra de las técnicas empleadas para la producción de los materiales compuestos base

cerámico es PECS (Pulsed Electric Current Sintering), siglas en inglés que corresponden
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a la sinterización por pulsos de corriente eléctrica.

Pulsed Electric Current Sintering (PECS) es una técnica novedosa de sinterización, la cual es

también conocida como Field Assited Sintering Technique (FAST) o Spark Plasma Sintering

(SPS) [47 49]. Las principales características de esta técnica es que el componente es

calentado por un pulso de corriente eléctrica directa (DC) que pasa directamente a través del

dado de grafito, así como de los polvos del compacto, en el caso de muestras conductoras,

resultando en un proceso que ocurre sobre los puntos de contacto de las partículas del polvo

(efecto joule, migración, etc). La descarga eléctrica acelera el proceso de sinterización del

material con un crecimiento de grano lento [48, 49].

El calor es generado internamente, a diferencia del prensado en caliente convencional,

donde el calor es proporcionado por elementos externos. Esto proporciona una velocidad de

calentamiento y enfriamiento muy altas (arriba de 600K/min), de ahí que el proceso de

sinterización generalmente es muy rápido (en unos cuantos minutos). La velocidad general

del proceso lo hace potencialmente útil para la densificación de polvos nanométricos o

nanoestructuras ya que se evita la aglomeración típica de las rutas estándar de sinterización.

La temperatura de sinterización puede incrementarse hasta 2400°C o más.

La generación de plasma no se ha confirmado aun, especialmente cuando se usa en polvos

cerámicos no conductores. Sin embargo, se ha verificado experimentalmente el incremento

en la densificación por el uso de un pulso de corriente DC o campo. Este proceso hace

posible la sinterización de materiales de alta calidad en periodos cortos. Esto nos lleva a

nuevas posibilidades de producción de una gran cantidad de materiales con propiedades

extraordinarias: (1) se pueden sinterizar nanomateriales sin crecimiento significativo de

grano, (2) materiales funcionales con gradiente, (3) materiales compuestos, (4) carburo de

tungsteno y muchos otros materiales duros, (5) alúmina y aleaciones de Cu, (6) cerámicos

funcionales y estructurales. PECS ofrece muchas ventajas (sinterización rápida, menos

aditivos de sinterización, sinterización uniforme, bajo costo, fácil operación) sobre las

técnicas de sinterización convencionales. La representación esquemática del acomodo de los

polvos para PECS se muestra en la fig. 2.13.
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Figura 2.13 Modelo esquemático del aparato para Pulsed Electric Current Sintering (PECS) [50].

En el 2008, T. Isobe y col. [50] prepararon un nanocompuesto de Al2O3/Ni por PECS usando

un método de reacción in situ durante la sinterización. Los materiales iniciales de la solución

sólida fueron sintetizados a partir de sulfato de aluminio y sulfato de níquel. Estos polvos

Al2O3 NiO fueron transformados a Al2O3 y Ni metálico durante la sinterización. Las

mediciones de la resistencia a la fractura se llevaron a cabo con pruebas de flexión en tres

puntos. La tenacidad a la fractura se estimó por el método de fractura de indentación (IF), el

cual fue calculado a partir de la siguiente ecuación:

E

P

a

c

La microestructura de los especímenes muestra una dispersión homogénea de las partículas

de Ni en la matriz de alúmina (fig. 2.14). Estos granos de Ni fueron originados a partir de la

espinela NiAl2O4. Las micrografías también muestran gran cantidad de poros, los cuales

fueron formados por los granos de Ni que fueron removidos de la matriz de alúmina. Se
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considera que estos huecos indican que los granos de Ni influyen en la fractura del cerámico

y mejoran su tenacidad a la fractura.

Figura 2.14 Micrografías de MEB de los compuestos Ni/Al2O3 [50].

La resistencia a la flexión en tres puntos y la tenacidad a la fractura mostraron un gran

incremento con bajo contenido de Ni (fig. 2.15). El valor de la resistencia ( ) se incrementa

hasta 766 MPa debido a una dispersión de 10%mol. Ni, lo cual es solo 2.8% vol. Ni, sin

embargo la resistencia disminuye con el aumento en el contenido de Ni más allá de 10% mol.

Figura 2.15 Relación entre el contenido de níquel con la resistencia a la flexión de los compuestos Ni/Al2O3

[50].

La máxima resistencia del compuesto es generalmente obtenida por una mezcla del 5 10%

vol. de la segunda fase, sin embargo los compuestos preparados por la reacción in situ

durante la sinterización muestran un valor máximo de resistencia a tan solo el 2 3% vol. [51].
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El valor máximo de resistencia para las muestras presentes fue también obtenido con solo

2.8% vol. Ni. Esto es causado por la dispersión homogénea de las partículas de Ni en la

matriz de alúmina.

La relación entre el contenido de Ni y la tenacidad a la fractura de los compuestos obtenidos

se muestra en la fig. 2.16. Los valores de K1c de la Al2O3 monolítica es de 3.7 MPa m½. Este

valor se eleva con el incremento del contenido de Ni, alcanzando valores de 5.6 MPa m½ a

13% mol Ni. Se piensa que el mecanismo de fortalecimiento se debe al reforzamiento de la

zona frontal y el puenteo de grietas, el cual es el mecanismo general para incrementar la

tenacidad de los nanocompuestos [21, 52].

Figura 2.16 Relación entre el contenido de níquel con la tenacidad a la fractura de los compuestos Ni/Al2O3

[50].

Para comparar las mejoras en las propiedades mecánicas de este compuesto, alúmina

monolítica [53], Ni/Al2O3 preparado por el método de reacción in situ durante la

sinterización [51], método de sinterización sin presión [27,54] prensado en caliente [25, 28]

y método PECS [52, 55] son listadas en la tabla 2.4. La resistencia a la fractura y la tenacidad

del compuesto presente mostraron valores relativamente más altos que los demás valores.

Estas excelentes propiedades mecánicas son debido a la dispersión homogénea de pequeños

granos de Ni en la matriz de alúmina.
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Todas la técnicas aquí presentadas, demostraron que las propiedades mecánicas de los

materiales cerámicos (Al2O3 en este caso) pueden ser mejoradas por la adición de partículas

metálicas (Ni) de tamaño nanométrico dispersas en la matriz cerámica. La resistencia

incrementa cuando el tamaño de grano es pequeño. De ahí, que la elevada resistencia de los

compuestos 5% vol. níquel/Al2O3 puede ser causa del refinamiento de los granos de la matriz,

debido a la restricción de su crecimiento por la dispersión fina de níquel. Se concluyó que

entre más pequeñas son las partículas de níquel adicionadas, mayor es la supresión del

crecimiento de grano. Otro mecanismo de fortalecimiento se atribuyó a la desviación y

bifurcación de grietas y la extracción de las partículas de Ni metálicas.

Tabla 2.4 Comparación de las propiedades mecánicas de los compuestos Ni/Al2O3. preparados por varios
métodos.

Contenido
de Ni
(%vol.)

Densidad
Relativa (%)

Resistencia a
la fractura
(MPa)

Tenacidad a la
fractura
(MPa.m½)

Reacción en PECS [50] 2.8 >98 766 4.6

Reacción in situ [51] 2.8 95 408 5.8

Sin presión [27] 5 97 526 4.2

Sin presión [54] 7.6 90 439

Prensado en caliente [25] 5 >98 1090 3.5

Prensado en caliente [28] 5.5 >98 500 4.1

PECS [52] 3 >98 984 4.5

PECS [55] 5 >98 650 3.2

Al2O3 [53] 0 >98 380 3.5

En resumen, la fabricación de un nanocompuesto es actualmente una estrategia común para

diseñar una nueva sustancia con propiedades superiores que no pueden ser alcanzadas por

el material monolítico.

2.3 EFECTO DE AUTO ELIMINACIÓN DE GRIETAS EN MATERIALES COMPUESTOS
METAL/CERÁMICO

l mejoramiento de diversas propiedades físicas ya ha sido demostrado para una gran

variedad de nanocompuestos cerámicos ya hace varias décadas. Sin embargo, la

resistencia de materiales fracturados no se puede recobrar mediante el uso de un refuerzo
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nano particulado, por lo tanto, es importante señalar que algunos materiales cerámicos

pueden recuperar, parcial o completamente, su resistencia a elevadas temperaturas

mediante un proceso difusivo de eliminación de grietas.

Mediante la activación de esta habilidad, se pueden esperar grandes ventajas sobre los

componentes estructurales en los diseños de ingeniería [56], como:

1. Un incremento en la confiabilidad estructural del componente cerámico.

2. Una disminución en los costos de maquinado y pulido de los componentes cerámicos,

y

3. Una disminución en los costos de mantenimiento y una prolongación del tiempo de

vida del componente cerámico.

Durante el maquinado, muchas grietas superficiales pueden ser inducidas en el componente

cerámico. Generalmente, al tratar térmicamente un material cerámico que contenga grietas

puede resultar en la recuperación completa o parcial de la resistencia [57] del espécimen

comparada con la del espécimen sin grietas. La recuperación puede ser causada por 3

razones: (a) por el relajamiento de los esfuerzos de tensión residuales, (b) por re

sinterización de defectos y (c) por eliminación de grietas [56, 58, 61, 64 66, 82].

Parece ser que cada mecanismo puede operar bajo ciertas condiciones específicas, las cuales

dependen principalmente en los aditivos de sinterización. Por ejemplo, en la Al2O3 con 4% en

peso de silicatos, el incremento significativo en la resistencia a la fractura a temperatura

ambiente observado después del tratamiento térmico en una atmósfera inerte sugiere que

la eliminación de la grieta fue causado por la difusión de la fase vítrea preexistente [59],

mientras que en el Si3N4 con aditivos de MgO y B4C la eliminación de las grietas ocurre sólo

después del tratamiento térmico en aire pero no en una atmósfera inerte, sugiriendo un

mecanismo de oxidación a lo largo de la grieta. Como la mayoría de los cerámicos contienen

una fase vítrea, es posible que todas las fracturas y las grietas avanzando en los materiales

cerámicos a elevada temperatura involucren eliminación de grietas.
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Aunque el efecto de eliminación de grietas ha sido estudiado por muchos años, aún no

existe un consenso general o identificación del mecanismo de operación de eliminación de

grietas. Ha sido sugerido que la eliminación ocurre cuando las superficies de las grietas son

llenadas y enlazadas mediante la fase vítrea ya sea por oxidación de las superficies de la

grieta o por transporte de la fase vítrea existente [59 63].

Gupta [64] reportó que las grietas en la alúmina fueron sanadas por un mecanismo similar al

mecanismo de densificación durante la sinterización. Choi y Tikare [61] reportaron que las

grietas en el nitruro de silicio fueron sanadas por el producto de oxidación. Korous y col. [65]

reportaron que las grietas en carburo de silicio fueron sanadas, al igual que en el caso del

nitruro de silicio, por el producto de oxidación. En especial, Korous y col. [65] reportaron que

las grietas en el carburo de silicio, una vez sanadas, sorpresivamente se volvían más

resistentes que el carburo de silicio original.

En el nitruro de silicio [66], las principales posibilidades para la eliminación de las grietas son

la oxidación de los granos de Si3N4, la oxidación de las fases intergranulares, la cristalización

de la fase vítrea intergranular, deformación por cedencia de punta de la grieta y el flujo de la

fase vítrea intergranular. Se concluyó que el mecanismo dominante para la eliminación de

grietas en este material es el flujo de la fase vítrea intergranular a las uniones múltiples

seguida por una cristalización gradual. Este mecanismo produce una eliminación discontinua

a lo largo de la grieta de acuerdo con las especulaciones y modelos previos de un puenteo

vítreo discontinuo de la fase vítrea entre las superficies de la grieta [67, 68].

Se ha sugerido que la viscosidad de la fase en el límite de grano formará un puente adhesivo

a lo largo de las superficies de la grieta lo cual considera la dependencia de la velocidad de

crecimiento de la grieta con las temperaturas elevadas [69,70].

K. Houjou y col. [71] estudiaron el efecto de la atmósfera de tratamiento sobre la habilidad

de eliminar grietas del nitruro de silicio (fig. 2.17). Los especímenes sanados en vacio, gas Ar

y N2 indican que la recuperación de resistencia es insuficiente.
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Estas pruebas demostraron que una grieta en este material puede ser completamente

sanada solo en aire similar al caso de la mullita/SiC y la Al2O3/SiC. Por lo tanto, el efecto de

eliminación de grietas necesita del oxígeno en el aire para producir SiO2. El Si3N4, tiene la

habilidad de sanar completamente las grietas a temperaturas entre 900 y 1400oC con el

mayor grado de recuperación de resistencia.

Figura 2.17 Efecto de la atmósfera de trabajo sobre la eliminación de grietas y la recuperación de resistencia
en Ni/Al2O3 [71].

En el caso de la alúmina monolítica [72], la oxidación no es necesaria, porque ésta

recuperación de resistencia es causada por un efecto de re sinterización a elevada

temperatura.

Como ya se mencionó, para el caso del Si3N4, la eliminación de grietas es causada por la

oxidación. La velocidad de oxidación obedece la ecuación de Arrhenius. Además, si el tiempo

mínimo de tratamiento para obtener una recuperación suficiente de resistencia se expresará

como una función de la temperatura, esto sería conveniente para usos ingenieriles. En el

trabajo de K. Houjou y col. [71] también se investigó si la velocidad de eliminación de grietas

obedecía la ley de Arrhenius. Para cada tiempo de tratamiento (tHMin=1, 10, 100 h), se

determinó el valor de la temperatura, TH, y la relación del tHMin contra TH se representó en

una gráfica de Arrhenius. Es decir, para tHMin=1 h es TH=1400°C, para tHMin=10 h es TH=1100°C,

y para tHMin=100 h es TH=900°C. Por lo tanto, el comportamiento de eliminación de grietas de

este cerámico puede ser descrito con la ecuación [73, 74]:
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donde AH; una constante de proporcionalidad (h
1),

QaH es la energía de activación para la eliminación de grietas (kJ/mol),

R es la constante de los gases (kJ/mol K)

TH es la temperatura absoluta de tratamiento (K).

Los valores de QaH y AH para cada cerámico se muestran en la tabla 2.5. La sensibilidad del

efecto de eliminación de grietas sobre la temperatura aumenta con el incremento de QaH. El

valor de QaH calculado para este compuesto (150 (kJ/mol)) y algunos otros materiales se

muestra en la fig. 2.18.

Tabla 2.5 Energía de activación QaH y constante de proporcionalidad AH para la eliminación de grietas de
algunos materiales compuestos [71]

Muestra QaH (kJ/mol) AH (h
1)

1 Si3N4 con 5% itria y 3%alúmina 150 4.9x104

2 Si3N4 con 8% itria 277 4.2x1011

3 SiC/Al2O3 334 1.7x1011

4 SiC/Mullita 413 5.4x1013

Figura 2.18 Grafica de Arrhenius del comportamiento de eliminación de grietas para cuatro tipos de
materiales [71].
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El tiempo mínimo de eliminación de grietas (tHMin) para que exista una recuperación

suficiente de resistencia puede ser calculada como función de la temperatura de eliminación

de grietas usando la ecuación 2.6 y la energía de activación (QaH).

Recientemente [75], también se investigó el efecto de eliminación de grietas en el carburo

de silicio unido por reacción. Cuando el SiC se trató a 600°C, las grietas permanecieron

intactas. Sin embargo, cuando la temperatura de tratamiento era mayor a 800°C, las grietas

fueron llenadas en parte por un nuevo material, la secuencia durante el calentamiento se

puede apreciar en la fig. 2.19. Las grietas fueron sanadas durante el tratamiento térmico en

aire siendo llenadas con sílica amorfa producida por la oxidación del silicio y del carburo de

silicio. Conforme las grietas fueron sanadas, la resistencia de los especímenes agrietados fue

recuperada hasta un 60% de la resistencia del espécimen original sin grietas.

Figura 2.19 Micrografías de MEB de la morfología de la grieta en los especímenes de SiC tratado a (a) 800°C (b)
1000°C (c) 1200°C por 50 h [75].
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La reacción de eliminación para este espécimen se estimó como sigue [76]:

(2.7)

La cual contenía una fase vítrea y una cristalina.

Muestras de Mullita reforzadas con carburo de silicio [20] también fueron sometidas a pre

agrietamiento y tratamiento térmico [77]. La zona pre agrietada se observó directamente

con microscopio láser durante el proceso de calentamiento para investigar la recuperación

de la resistencia como se muestra en la fig. 2.20. La grieta era evidente a 1000°C, y no se

observó cambio. Sin embargo, la grieta no se pudo distinguir claramente 10 min después de

alcanzar los 1300°C. La grieta apenas fue observada después de 1 h a 1300°C debido a que la

superficie fue cubierta con alguna fase nueva creada durante el tratamiento térmico.

Figura 2.20 Observación del proceso de eliminación de grietas de SiC/Mullita usando un microscopio láser a
(a) 300°C (b) 1000°C, (c) 1300°C por 10 min, (d) 1300°C por 60 min [20].
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Todos los especímenes agrietados y tratados térmicamente muestran una resistencia a la

flexión mayor que los especímenes originales.

Para esto se consideran dos razones. Uno es el esfuerzo residual debido a la diferencia entre

coeficientes de expansión térmica y módulo elástico de la matriz y la superficie de los óxidos

creados durante el tratamiento térmico en aire. La otra razón es la eliminación tanto de las

grietas inducidas como de las otras grietas que pudieron ser creadas en la superficie del

espécimen durante el maquinado. Basándonos en estos hechos, se considera que el

incremento en la resistencia resulta de la eliminación de las grietas creadas por el

maquinado.

La resistencia a la flexión muestra su máximo valor, cerca de 520 MPa, cuando el espécimen

pre agrietado es sanado a 1300°C por 1 h en aire. Por tanto, esa condición fue aplicada en

este estudio como la condición estándar para la auto eliminación de grietas de este material.

El efecto de eliminación de grietas de los cerámicos de alúmina reforzados con whiskers de

SiC, ya ha sido estudiado por Wataru Nakao y col. [78]. El procedimiento experimental

empleado y los resultados se cita a continuación.

Después de la sinterización, las muestras fueron pulidas a espejo. Las grietas fueron hechas

con un indentador vickers, usando cargas entre 9.8 19.6 N. después del pre agrietamiento

las muestras fueron sometidas a tratamiento térmico a diferentes tiempos y temperaturas.

El tamaño de la grieta es directamente proporcional a la fuerza aplicada durante el proceso

de indentación, los rangos de tamaños varían desde 100 450 μm.

El efecto de eliminación de las grietas de la alúmina reforzada con whiskers de SiC [78] se

muestra en la fig. 2.21. Las mejores condiciones para cierre de grietas fueron 1200oC por 8 h

en aire, a su vez, se investigó la resistencia a la flexión de la muestra, concluyendo que la

tenacidad a la fractura del material había sido mejorada. La recuperación de resistencia por

eliminación de grietas se logró debido a que la superficie de las grietas se unió con el SiO2

formado por la oxidación del SiC.
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Figura 2.21 Micrografías de MEB de alúmina reforzada con whiskers de SiC (a) formas superficiales de las
grietas y (b) grietas cerradas a 1300oC por 2 h en aire [78].

En resumen, los cerámicos estructurales tales como la alúmina, mullita, carburo de silicio y

nitruro de silicio pueden ser usados como componentes estructurales que operen a elevadas

temperaturas debido a su excelente resistencia al calor, corrosión y desgaste.

Lamentablemente, sus aplicaciones han sido restringidas debido a su baja tenacidad a la

fractura. Las grietas inician fácilmente y la resistencia a la fractura se reduce

significativamente. Por ejemplo, una vez que han sido introducidos con grietas durante el

servicio, la falla catastrófica es inminente. Si las grietas y los defectos que actúan como

iniciación de la fractura son completamente sanados, la confiabilidad del cerámico

estructural se vería mejorado significativamente [79]. Es por ello que la eliminación de

grietas en los cerámicos estructurales es una técnica invaluable que supera sus debilidades

tales como las grietas superficiales.

Se han propuesto tres mecanismos mediante los cuales un cerámico puede eliminar las

grietas: (1) el proceso de re sinterización [72], (2) la relajación de esfuerzos residuales [21,

80] y (3) la unión de las superficies por oxidación del SiC [81]. El primer y segundo método no

logran una recuperación completa de la resistencia. Por lo tanto, estos métodos no pueden

hacer a las grietas superficiales inofensivas.

En el caso de los compuestos de alúmina y Al2O3/SiC, el relajamiento del esfuerzo de tensión

y la re sinterización se puede lograr incluso en vacío, nitrógeno, argón y aire [58]. Sin
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embargo, la eliminación de grietas no se puede llevar a cabo en vacío, nitrógeno y argón

debido a que el oxígeno es necesario, por lo tanto las grietas internas no pueden ser sanadas.

La mayoría de los autores han progresado en el desarrollo de cerámicos estructurales

dotados con la habilidad de eliminar grietas usando la oxidación del SiC. Conforme los

cerámicos mezclados con SiC son tratados térmicamente en aire a elevada temperatura, el

SiC localizado en la superficie de la grieta reacciona con el O2 del aire y entonces la grieta es

completamente restaurada por los productos y el calor de la reacción. Esto resulta en que las

partes restauradas son mecánicamente más fuertes que las otras partes. Basándose en la

necesidad del SiC para la eliminación de grietas, se han establecido 3 condiciones para la

recuperación completa de la resistencia: (1) el material de relleno (SiO2) debe tener el

mismo nivel o más alto de resistencia que el material base, (2) el SiO2 tiene que estar unido

al material base fuertemente y (3) el SiO2 tiene que llenar las grietas por completo.

Si el mecanismo de eliminación de grietas es usado sobre componentes estructurales en uso

ingenieril, se pueden anticipar grandes beneficios en el mejoramiento de la confiabilidad así

como en la disminución de los costos de maquinado y pulido de los elementos cerámicos.

2.4 RESISTENCIA A LA OXIDACIÓN A ELEVADA TEMPERATURA DE LOS COMPUESTOS
Ni/Al2O3.

os materiales nanocompuestos consistentes en un óxido cerámico y un metal [21] han

recibido mucha atención como la siguiente generación de materiales de alta

temperatura. Estos son clasificados como compuestos oxidados con metal disperso. Cuando

se exponen estos compuestos a una atmósfera oxidante a elevada temperatura, el oxígeno

puede pasar a través del óxido cerámico y la dispersión metálica podría oxidarse en la matriz.

Las partículas metálicas dispersas en la matriz cerámica se oxidan mediante transporte de

masa a través de la matriz [83]. La dispersión metálica se expande debido a la oxidación y

causa un esfuerzo sobre la matriz. La matriz es fracturada cuando el esfuerzo generado por

la oxidación de la dispersión metálica alcanza el esfuerzo de ruptura.
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Nanko y col. [92] estudiaron la oxidación a elevada temperatura de los compuestos de

Ni/Al2O3. Observaron que, las muestras después de haber sido oxidadas a 1300°C por 5 días

revelaron picos de Al2O3 y NiAl2O4. Picos de NiO no se identificaron claramente. Esto

significa que la reacción de oxidación de las partículas de Ni en la matriz de Al2O3 siguió la

relación de equilibrio siguiente:

(2.8)

Basado en el diagrama de fases ternario de Ni Al O2 [35, 93], el NiO no coexiste con la Al2O3

y la espinela NiAl2O4.

La superficie de la muestra oxidada a 1300°C por 2 días (fig. 2.22) consiste en un área plana y

en nódulos multifacéticos. Con el incremento de la temperatura y tiempo de oxidación, los

nódulos multifacéticos crecen y cubren toda la superficie.

Figura 2.22 Micrografías de MEB de la superficie del compuesto Ni/Al2O3 después de la oxidación a 1300 C
por 2 días [92].

La micrografía de MEB de la fig. 2.23 muestran una vista de un corte transversal de la

muestra oxidada a 1300°C por 5 días, puede observarse que no hay partículas de Ni en la

región desde la superficie hasta 95 μm de profundidad. La región en donde las partículas de

Ni están completamente oxidadas se define como la capa oxidada. La dispersión metálica de

las partículas de Ni ha sido completamente oxidada en esta región. El compuesto de Al2O3 no
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es fracturado por la oxidación de las partículas de Ni. La capa superficial tiene un color

diferente a la matriz de alúmina y es similar a la dispersión oxidada en la región oxidada. La

capa superior y la dispersión oxidada se identificaron como NiAl2O4 basadas en los

resultados de DRX. Los granos de NiAl2O4 son de forma irregular comparados con las

partículas de Ni. También se observan huecos en la dispersión de NiAl2O4 localizada en la

zona oxidada. Entre la capa oxidada y la región no oxidada, existe una región intermedia la

cual consiste de partículas de Ni parcialmente oxidadas.

Desde la superficie, hay tres regiones con (1) partículas de Ni completamente oxidadas, (2)

partículas parcialmente oxidadas, y (3) partículas de Ni donde no se observa una capa de

óxido. La región (1) es la capa oxidada [92].

Para los compuestos de Al2O3 con 5% vol. de partículas de Ni dispersas, la profundidad de la

capa oxidada, x, es función del tiempo, t. El crecimiento de la región oxidada obedece un

comportamiento parabólico:

donde kp es la constante parabólica,

x es el espesor de la capa de oxidación

t es el tiempo.

Figura 2.23 Micrografías de MEB de la sección transversal del compuesto Ni/Al2O3 después de la oxidación a
1300°C por 5 días [92].
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Debido a que la región oxidada es densa, el transporte de masa a través de la capa oxidada

es el proceso predominante para el crecimiento de la región de oxidación. La resistencia de

oxidación de los compuestos base Al2O3 con 5% vol. de partículas de Ni dispersas es menor

que la de los compuestos de Al2O3 con SiC disperso [94].

Como se mencionó antes, la espinela NiAl2O4 se forma en la superficie original. Esta

morfología significa que la superficie multifacética, está compuesta de NiAl2O4 desarrollado

por la difusión hacia el exterior de los cationes a lo largo de los límites de grano.

El mecanismo de crecimiento de la capa oxidada se muestra en la fig. 2.24. El crecimiento de

la capa de oxidación es predominantemente un proceso de transporte de masa a lo largo de

los límites de grano. En el caso donde los cationes no fueron suministrados del interior, la

superficie del material debería ser plana después de la oxidación. Tal morfología superficial

también se observó en la oxidación a elevada temperatura la Al2O3 con aleaciones donde se

desarrolló una capa Al2O3 debido a una gran contribución de difusión hacia el exterior de Al a

lo largo de los limites de grano [95 98]. Los huecos en la NiAl2O4 dentro de la capa de

oxidación también se forman debido a la difusión hacia fuera de los cationes. Debido a que

la expansión de la dispersión por la oxidación es compensada con la difusión de los cationes

hacia el exterior, no ocurre la fractura de la capa de oxidación (fig. 2.24)

.
Figura 2.24 Ilustración esquemática de una propuesta del mecanismo de oxidación a elevada temperatura de

los compuestos Ni/Al2O3 [92].
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Luthra y Park [94] describen tres posibles situaciones para la oxidación basándose en los

resultados obtenidos de la oxidación de compuestos de óxidos cerámicos con SiC disperso

(fig. 2.25), los cuales sólo dependen de las velocidades relativas de difusión o

permeabilidades del oxígeno a través de la matriz de óxido y los productos de reacción:

Figura 2.25 Ilustración esquemática de los modos de oxidación de los compuestos cerámicos [94].

Caso 1; la velocidad de difusión del oxígeno a través de la matriz de óxido es mucho

mas rápida que la velocidad de producción de óxido.

Caso 2; la velocidad de difusión del oxígeno a través del producto de oxidación es

comparable o más rápida que a través de la matriz de óxido, y

Caso 3; una situación intermedia entre ambos casos.

La oxidación de los compuestos base Al2O3 con 5% vol. de partículas de Ni dispersas

corresponde al caso 3. La forma de los granos de NiAl2O4 es irregular. Se observa la

formación de NiAl2O4 a lo largo de los granos de la matriz de Al2O3 en la capa de oxidación.

La espinela se forma debido a la velocidad de suministro de oxígeno a los granos de Ni, lo

que ocurre en el caso 2 y 3. Para disminuir la distancia de difusión del oxígeno, la espinela

NiAl2O4 crece a lo largo de los límites de grano de la matriz de Al2O3.
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La oxidación a elevada temperatura de nanocompuestos de Al2O3 con 5% vol. de partículas

nanométricas de Ni dispersas [99] muestra un comportamiento a la oxidación no muy

diferente de los compuestos macro métricos [92] mencionadas anteriormente.

En la muestra de nano Ni/Al2O3 oxidada a 1300°C por 3 días, de la fig. 2.26, se puede

apreciar que desde la superficie hasta 200 μm de profundidad, no se observan partículas de

Ni, pero si granos más grandes que los de Ni. En esta región, también aparecen huecos finos

submicrónicos. Al igual que en el caso anterior una capa continua en la superficie, la cual

tiene el mismo color de los granos dispersos en la región a 200 μm de profundidad también

es visible. Basados en los resultados de DRX, la capa superficial y los granos localizados en

esta región están formados por la espinela NiAl2O4, la cual, es el producto de oxidación de

las partículas de Ni y la matriz de Al2O3. La zona de oxidación es similar a la del macro

compuesto de Ni/Al2O3. Con el incremento en el tiempo de oxidación, el espesor de la capa

oxidada también aumenta. Por otro lado, con el incremento de la temperatura, la capa de

oxidación también aumenta.

Figura 2.26 Micrografías de MEB de las muestras nano Ni/Al2O3 oxidadas a 1300°C por 3 días (a) baja
amplificación, (b) alta amplificación cerca del borde [99].

La única diferencia entre la oxidación de los compuestos macro y nano–métricos es que la

velocidad de oxidación en los nanocompuestos de Ni/Al2O3 es 3 veces más rápida que la de

los macro compuestos. En general, los nanocompuestos base cerámico que consisten en una

fina dispersión metálica tienen un tamaño de grano más fino debido a que la dispersión

actúa como inhibidor del crecimiento de grano de la matriz durante la sinterización. La
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difusión a lo largo del límite de grano de la zona oxidada, la cual es principalmente Al2O3, son

los factores que controlan el proceso de crecimiento de la zona oxidada. El flujo de la

difusión en el límite de grano es proporcional al recíproco del tamaño de grano. Una

oxidación más rápida de los nanocompuestos de Ni/Al2O3 es probablemente causada por

granos más finos de la matriz de Al2O3 de la zona oxidada que en los macro compuestos

[99,100].

El proceso de oxidación de los compuestos Ni/Al2O3 es principalmente un proceso de

difusión, los iones de níquel difunden hacia fuera y los de oxígeno difunden hacia dentro

[101]. La difusión del oxígeno hacia el interior que pasa a través de la zona de oxidación

resulta en una expansión volumétrica de la dispersión metálica por la oxidación y genera

esfuerzos en la matriz durante la oxidación a elevada temperatura [83]. Este esfuerzo

finalmente resultaría en la fractura del cerámico de la matriz. Sin embargo, la existencia de la

difusión hacia el exterior de los cationes a través de la zona oxidada disminuye la expansión

volumétrica de la dispersión metálica debido a la oxidación. Una mayor contribución de la

difusión de los cationes durante la oxidación a elevada temperatura de los compuestos de

matriz cerámica con dispersión metálica conduce a la formación de huecos en la zona

oxidada.

En el caso del Ni/Al2O3, no se generaron grietas por la oxidación a elevada temperatura. La

formación de los huecos dentro de la zona oxidada es evidencia directa de la difusión hacia

el exterior de los cationes para disminuir el volumen de expansión de las partículas de Ni por

la oxidación.

Para los compuestos Ni/Al2O3, la relación de difusión hacia el interior y el exterior no es muy

clara. Asumiendo que el flujo de Al3+ es igual al flujo de O2 , el valor del cambio de volumen

total es calculado como 1.13 [83]. El valor negativo significa una contracción de volumen, es

decir, la formación de hueco en el interior de la zona oxidada. Entonces, los huecos deben

crearse después de la oxidación del Ni/Al2O3.

La capa superficial de NiAl2O4 es también una buena evidencia de la difusión hacia el exterior

de los cationes, en particular, los iones de Ni.
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Para el diseño de materiales compuestos con metal disperso, se prefiere una matriz con

significativa contribución de difusión de cationes para prevenir la formación de grietas

debido a la oxidación a elevada temperatura. La dispersión de partículas metálicas de

tamaños submicrónicos y nanométricos reduce el tamaño de los huecos en la zona oxidada.

Cuando los huecos son muy finos se espera que se reduzca la degradación en la resistencia

mecánica del compuesto debido a la oxidación a elevada temperatura. Varios autores han

sugerido que, el movimiento de un límite de grano en un óxido policristalino requiere de la

difusión del catión y del oxígeno a través del límite de grano en una proporción

estequiométrica a la superficie en crecimiento, lo que significa que la difusión en el límite de

grano en los óxidos es DGB,oxígeno << DGB,catión para un amplio rango de temperaturas [102]. La

energía de activación para la difusión en el límite de grano en un compuesto Ni/Al2O3 es 343

kJ/mol. [103, 104].



Capítulo III DESARROLLO EXPERIMENTAL

45
IIM UMSNH A.L.S.V.

Capítulo III

DESARROLLO EXPERIMENTAL

Figura 3.1 Diagrama esquemático del desarrollo experimental
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3.1PREPARACIÓN DEL MATERIAL COMPUESTO

Tabla 3.1 Especificaciones de los materiales de inicio.
COMPONENTE DISTRIBUIDOR

Al2O3

Níquel

Figura 3.2 Ilustración esquemática de la preparación del compuesto Ni/Al2O3 (a) preparación de la
suspensión, (b) secado de la suspensión a 300°C, (c) reducción de los polvos a 600°C por 12 h en
Ar+1%H2, (d) sinterizado por PECS a 1400°C por 5min en vacío con una presión de 45 MPa.
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3.1.1 Preparación de la suspensión

Mettler Toledo AG10

Figura 3.3 Tina ultrasonido empleada en la preparación de la suspensión precursora del
compuesto Ni/Al2O3.

3.1.2 Secado

Heating Mantle
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Figura 3.4 Secador tipo Mantle empleado para el secado de la suspensión del compuesto Ni/Al2O3
cuando el heater esta encendido, la temperatura se incrementa, cuando el heater está apagado, la

temperatura disminuye.

3.1.3 Reducción

Figura 3.5 Horno eléctrico usado para la reducción de los polvos del compuesto Ni/Al2O3
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3.1.4 Densificación

Figura 3.6 Equipo de sinterizado Pulse Electric Current Sintering usado para densificación de los
polvos del compuesto Ni/Al2O3
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Figura 3.7 (a) Dado y hojas de grafito y (b) lana refractaria de grafito para proteger el dado usados
en el proceso de sinterización en PECS.

Figura 3.8 Ilustración del esquema de calentamiento durante el sinterizado por PECS.
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3.1.5 Indentación Vickers para la producción de las grietas (pre agrietamiento)

Figura 3.9 Muestra original sinterizada usando pulse electric current sinterin.

Figura 3.10 Dimensiones de las muestras para la indentación vickers del compuesto Ni/Al2O3



Capítulo III DESARROLLO EXPERIMENTAL

52
IIM UMSNH A.L.S.V.

Figura 3.11 Micrografía de barrido que muestran las grietas después de la indentación vickers en
Ni/Al2O3

3.2TRATAMIENTO TÉRMICO PARA LA ELIMINACIÓN DE GRIETAS

Super Burn

Figura 3.12 Horno eléctrico en el que se someten las muestras de Ni/Al2O3 a tratamiento térmico
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TH

tH

Figura 3.13 Ilustración esquemática del tratamiento térmico de eliminación de grietas al que se
someten las muestras de Ni/Al2O3

Figura 3.14 Horno eléctrico usado para el tratamiento térmico en atmósfera de Ar + 1%H2

compuesto Ni/Al2O3 indentado y tratado a las diferentes condiciones de TH y tH.
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3.3 CARACTERIZACIÓN DE LOS COMPUESTOS

3.3.1 Densidad del compuesto

s

wd

wh

wt

t
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Figura 3.15 Esquema del arreglo usado para la medición de la densidad de los compuestos
sinterizados Ni/Al2O3

3.3.2 Tenacidad a la fractura

K1c

E

P

a

C

E
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Figura 3.16 Esquema de la medición para el cálculo de la tenacidad de los compuestos sinterizados
Ni/Al2O3

3.3.3 Difracción de rayos X

Shimadzu Lab. X, XRD 6000

Figura 3.17 Equipo de difracción de rayos X usado para la caracterización de los compuestos
Ni/Al2O3

3.3.4 Microscopia electrónica de barrido
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Keyence VE 7800 ( )

Figura 3.18 Microscopio electrónico de barrido usado para la caracterización de los compuestos
Ni/Al2O3
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Capítulo IV

ANÁLISIS

Y DISCUSIÓN DE RESULTADOS

4.1 DENSIFICACIÓN DELMATERIAL

98%

4.2 TENACIDAD A LA FRACTURA

E

K1c K1c

K1c
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4.3 CARACTERIZACIÓN DEL COMPUESTO

Figura 4.1 Micrografía de MEB de (a) superficie fracturada y (b) morfología esférica de las
partículas de Ni del compuesto Ni/Al2O3. 
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Figura 4.2 Patrones de difracción de rayos X para (a) polvos secados a 300°C, (b) polvos reducidos a
600°C por 12 h en Ar + 1%H2 y (c) compacto sinterizado en vacío a 1400°C por 5min.

4.4 EFECTO DE ELIMINACIÓN DE GRIETAS
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Figura 4.3 Fotografías demicroscopia óptica del compuesto Ni/Al2O3 mostrando (a) grietas
superficiales iniciales, y (b) tratado térmicamente a 1300°C por 3 h.
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Figura 4.4 Micrografía de MEB que presenta (a) marca de indentación y grietas a sanar, y (b) la
mismamarca de indentación después de haber sido sanada a 1300°C por 3 h.

4.4.1 Resultados de eliminación de grietas

Tabla 4.1 Condiciones usadas en este estudio para la eliminación de grietas y sus resultados donde
( ) es 90 100% de grietas eliminadas, ( ) es 60 90% de grietas eliminadas, y ( ) es 0 60% de

grietas eliminadas
1 h 3 h 6 h 12 h 24 h 48 h

1000oC  
1100oC

1200oC

1300oC
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CH

Hc

Tc
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Figura 4.5 Gráfica de resultados para los compuestos de Ni/Al2O3 delimitando las zonas de
eliminación de grietas para diferentes condiciones de tiempo y temperatura.

4.4.2 Efecto del tiempo en la eliminación de grietas
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Figura 4.6 Micrografías de MEB del compuesto Ni/Al2O3 tratado a 1000°C por (a) 1 h, (b) 12 h y, (c)
24 h en aire.
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Figura 4.7 Micrografías de MEB del compuesto Ni/Al2O3 tratado a 1300°C por (a) 1 h, (b) 3 h.
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Figura 4.8 Micrografías de MEB del compuesto Ni/Al2O3 tratado a 1300°C por 24 hmostrando (a)
las grietas sanadas y, (b) el cambio en la morfología después del tratamiento.
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Figura 4.9 Patrones de difracción de rayos X del compuesto Ni/Al2O3 (a) sin tratamiento térmico
mostrando los picos característicos para Ni y Al2O3, y (b) después de ser tratado a 1300°C por 3 h

mostrando los picos de NiAl2O4 y Al2O3.

4.4.3 Efecto de la temperatura en la eliminación de grietas
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Figura 4.10 Micrografías de MEB para el compuesto Ni/Al2O3 tratado durante 6 h a (a) 1000°C, (b)
1200°C y, (c) 1300°C en aire.
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Figura 4.11 Micrografías de MEB del compuesto a Ni/Al2O3 tratado por 3 h a (a) 1100°C y (b)
1300°C en aire.

TH tH
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4.4.4 Efecto de la atmósfera de trabajo en la eliminación de grietas

Figura 4.12 Micrografías de MEB del compuesto a Ni/Al2O3 tratado a 1200°C por 12 h en (a) aire y
(b) en Ar+1%H2.
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Figura 4.13 Patrones de difracción de rayos X para los especímenes de Ni/Al2O3 que fueron
tratados a 1200°C por 12 h en (a) aire y (b) en Ar+1%H2.
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4.4.5 Mecanismo de eliminación de grietas
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Figura 4.14 Micrografía de MEB de la sección transversal del compuesto Ni/Al2O3 tratado a 1300°C
por 24 h.
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Figura 4.15 Micrografía de MEB del compuesto Ni/Al2O3 tratado a 1000°C por 24 h.

 

 

 



Capítulo IV ANÁLISIS Y DISCUSIÓN DE RESULTADOS

- 78 - 
IIM UMSNH A.L.S.V.

Figura 4.16 Esquema del mecanismo de eliminación de grietas propuesto para los compuestos de
5% Ni/Al2O3 donde (a) compuesto a temperatura ambiente, (b) compuesto al elevarse la

temperatura mostrando la difusión de los cationes y iones de oxígeno, (c) compuesto al final del
tratamiento térmico en el cual la grieta ha sido completamente cerrada.

4.4.6 Energía de activación del proceso de eliminación de grietas
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Figura 4.17 Gráfica de la relación entre el tiempo y la temperatura de tratamiento, tH* y TH
respectivamente, sobre el efecto de eliminación de grietas de los compuestos Ni/Al2O3.

QH

Figura 4.18 Gráfica de la relación entre el tiempo y la temperatura de tratamiento, tH* y TH
respectivamente, sobre el efecto de eliminación de grietas de los compuestos Ni/Al2O3, SiC/Al2O3 y

SiC/Mullita.
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Capítulo V

CONCLUSIONES
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RECOMENDACIONES
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Anexo I

CÁLCULO DE CANTIDADES

1.A. PREPARACIÓN DE LA SUSPENSIÓN

a. Cantidad de Ni(NO3)2·6H2O

Si y , entonces

De ahí tenemos que
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Despejando

Si

Para los gramos de Ni(NO3)2·6H2O

b. Cantidad de surfactante

Para 1% en masa de surfactante del compuesto final se tiene que
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De ahí

Despejando

Entonces,
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Anexo II

CÁLCULO DE DENSIDAD

s

fm

m

fi

i

fm m

fi i
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Figura 2.A.1 Arreglo de la muestra para medir densidad.

md

mh

mt

op

cp s

Figura 2.A.2 Tipos de porosidad presente en las muestras sinterizadas
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vs

vop

vcp

s
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t Tt

Tt

s md

mh mt

th

md=2.0752 g mh=2.0836 g
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mt1=1.6421 g mt2=1.6417 g mt3=1.6419 g

mt=1.6419 g
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Anexo III

CÁLCULO DE TENACIDAD A LA

FRACTURA

K1c E P

a C

E

Figura 3.A.1 forma demedir las constantes para calcular la tenacidad de los compuestos
sinterizados Ni/Al2O3
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Figura 3.A.2 Indentación Vickers mostrando las constantes necesarias para la evaluación de la
tenacidad

1. Indentación

2. Indentación

3. Indentación
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