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RESUMEN

Los materiales compuestos de matriz cerdmica incrementan su importancia por sus aplicaciones de alta
resistencia al desgaste, alta tenacidad a la fractura, resistencia al choque térmico, inercia quimica, etcétera.
La union por soldadura fuerte entre materiales compuestos y metales de alto punto de fusién son una buena
alternativa para incrementar las aplicaciones de estos sistemas. El presente proyecto se parti6 de una sal de
sulfato de aluminio (Al>(SO.)s) e hidroxido de amonio (NHsOH) para la sintesis de pseudobohemita;
posteriormente la pseudobohemita se tamizo y calcind a 1200°C logrando la obtencién de polvo de a-Al;Os,
con distribucion de particulas de 1-30 um. Posteriormente, se llevd a cabo la produccién de compactos
monoliticos de Al,O3 y compuestos Al,O3-SiC con 5y 15% en peso de refuerzo de polvos de carburo de
silicio (~20 um diametro), denominados 5SiC y 15SiC, respectivamente. La sinterizacion se llevé a cabo
por dos rutas: sinterizacion convencional en horno horizontal y, sinterizacion no convencional, técnica de
sinterizacion asistida por corriente pulsada (Pulsed electric current sintering, PECS). La dureza promedio
en los compactos Al.O; y Al,O3-SiC obtenidos por PECS. estuvo en el rango de 1500-2000 HV y 1700-
2000 HV, respectivamente, lo que corresponde a una densificacion >95%. Mientras que en los compactos
Al,O3 y Al;O3-SiC sinterizados por la ruta convencional obtuvieron una dureza de 1200-1600 HV y 300-
100 HV, respectivamente; ya que solo alcanzaron una densificacion del 87% en el monolito de Al203 y
67% en compuesto Al;Os3-SiC. Después, los compactos densos se emplearon como material base para
fabricar uniones disimiles con titanio por la técnica de soldadura fuerte: Al.Os/Ti, 5SiC/Ti y 15SiC/Ti.
Como metal de aporte se seleccion6 una lamina base niquel llamada MBF-15. Ademas, se emplearon dos
tipos de atmaosfera de unidn, gas inerte de argon y vacio. El disefio del dado de montaje para los ensambles
vario en funcion de la atmdsfera seleccionada. Las temperaturas de union fueron 1135°C y 1200°C, a
tiempos de 1 y 10 minutos de unién. Las muestras unidas se cortaron transversalmente, seguida de un
desbaste, pulido y ataque quimico con el reactivo Kroll’s de la superficie a analizar. La interfase se
caracterizé por la técnica de microscopia electronica de barrido mediante andlisis puntual, lineal y mapeo
elemental. El analisis se complementé con difraccion de rayos X y pruebas de dureza Vickers. Se observo
una buena interaccion quimica en las uniones que dieron lugar a la formacién de intermetélicos metaestables
a temperatura de 1135°C bajo atmosfera de argén. Cuando se incrementa el tiempo o la temperatura de
unién la fase estable de TiNi es la dominante en los ensambles. Respecto a la unién empleando los
compuestos Al,O3-SiC, el carbono y silicio sobre la superficie de union se diluye en el metal liquido, por
lo que posiblemente se forma TiC que se dispersa en la frontera compuesto-interfase. A mayor contenido
de SiC de refuerzo el dafio interfacial en los ensambles incrementa por efecto de las diferencias entre los

coeficientes de expansion térmica. Ademas, en atmosfera de vacio se forman poros por el efecto de
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Kirkendall. En general, la dureza en la zona metélica es mayor en uniones producidas en atmoésfera de

vacio. Las mejores uniones resultaron las producidas en atmésfera de argén a 1135

Palabras clave:

Sinterizacidn, sintesis, sol-gel, compuesto, soldadura fuerte, uniones disimiles, interfase.
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ABSTRACT

The importance of ceramic matrix composite materials is increasing due to their high wear resistance, high
fracture toughness, thermal shock resistance, chemical inertness, and other properties. Brazing of composite
materials with high melting point metals is a good alternative to increase the applications of these systems.
This project started from aluminum sulphate salt (Al2(SO4)3) and ammonium hydroxide (NH4OH) for the
synthesis of pseudoboehmite; a powder of a-AlO3; with a particle distribution of 1-30um was obtained by
sieving and calcining the pseudoboehmite at 1200°C. Subsequently, the production of monolithic Al203
compacts and Al,O3-SiC composites with 5 and 15% by weight of silicon carbide powder reinforcement
(~20 um diameter), called 5SiC and 15SiC respectively, were produced. Two methods of sintering were
utilized: conventional sintering in a horizontal furnace and unconventional sintering using pulsed electric
current sintering (PECS) technique. PECS achieved a densification of >95% with an average hardness of
1500-2000 HV and 1700-2000 HV for Al,O3 and Al,Os3-SiC compacts, respectively. The AlOz and Al,Os-
SiC compacts sintering by the conventional method achieved hardnesses of 1200-1600 HV and 300-100
HV, respectively; the density of Al,O; monolith was 87%, while Al,O3-SiC composite density was 67%.
The dense compacts were then used as base material to fabricate dissimilar joints with titanium by brazing
technique: AlLO3/Ti, 5SiC/Ti and 15SiC/Ti. A nickel-base foil called MBF-15 was selected as the filler
metal. In addition, two types of jointing atmospheres were used, argon inert gas and vacuum. The mounting
die design for the assemblies varies with the chosen atmosphere. The temperatures for joining were 1135°C
and 1200°C, and the joining times were 1 and 10 minutes. The joined samples were cut transversely, then
roughed, polished, and etched with Kroll's reagent on the surface for analysis. The interface was mainly
characterized by scanning electron microscopy using point and line analysis and elemental mapping. The
analysis was complemented by X-ray diffraction and Vickers hardness tests. The joints had a favorable
chemical interaction, resulting in the formation of metastable intermetallics at a temperature of 1135°C in
an argon atmosphere. As bonding time or temperature increases, the stable TiNi phase takes over in the
joints. When joinnig Al,Os-SiC composite, the liquid metal dissolves the carbon and silicon on the bonding
surface, resulting in TiC forming and dispersing at the compound-interphase boundary. As the SiC
reinforcement content increases, the interfacial damage in the joints worsens because of differences in
thermal expansion coefficients. Also, pores are formed in a vacuum atmosphere because of the Kirkendall
effect. In general, joints produced in a vacuum atmosphere have a harder metal zone than those made in

argon.
Keywords:

Sintering, synthesis, sol-gel, composite, brazing, dissimilar joints, interface.
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Capitulo 1 Introduccion

1.1 Introduccién

Los materiales cerdmicos han sido conocidos hace siglos. Estos materiales han sido fabricados por la
humanidad a partir de materias primas naturales, de ahi su nombre que proviene del griego “keramikos”
que significa material quemado. Existen dos grupos de ceramicos, la ceramica tradicional se encuentran
utensilios basicos a partir de arcillas, y la ceramica avanzada que se refiere a materiales con ceramicos de
alto rendimiento, ceramica de alta tecnologia, ceramica de ingenieria, ceramica fina y ceramica técnica; se
distinguen en vista de que son fabricados por técnicas sofisticadas de laboratorio para obtener alta calidad

y pureza en el material [1, 2].

Los cerdmicos avanzados incluyen 6xidos, carburos, nitruros, boruros, siliciuros, entre otros. Las ceramicas
son s6lidos inorganicos y no metalicos, sus enlaces son totalmente iénicos o una combinacion de covalente
e ibnico. Comparando a la familia de las ceramicas con los metales se trata de materiales ligeros, pueden
proporcionar aislamiento térmico y eléctrico, tiene una alta resistencia al choque térmico, y por lo general
las ceramicas no se deforman durante un ciclo de operacion prolongado [1]. En los Gltimos 40 afios el
campo de aplicacion de las cerdmicas avanzadas ha sido creciente, algunas areas de empleo incluyen la
industria quimica, industria electrénica, industria textil, industria Optica, metalurgia, bioceramica,
medicina, etcétera [2]. Sin embargo, los ceramicos son susceptibles a fracturarse. Se ha buscado eliminar
la predisposicion de fractura del material mediante materiales de refuerzo, y es asi que emergieron los
materiales compuestos de matriz ceramica. Particulas de refuerzo fallan de modo gradual evitando un

agrietamiento catastréfico, no obstante, atn no ha terminado por completo este problema [3].

El interés de los materiales ceramicos en la industria aeroespacial y tecnologias médicas ha crecido en los
altimos afios. Especificamente el 6xido de aluminio (Al.Os), mejor conocido como alimina, tuvo un
impacto econémico en el area biomédica de cerca de 30 billones de dolares en el afio 2020 [4, 5]. La unién
de alimina a titanio generalmente es aplicada a el desarrollo de tecnologias bidnicas. Como ejemplo, se
tiene el implante de marcapasos [6]. Se pronostica gque el crecimiento econémico del 6xido de aluminio en
los préximo 30 afios continué en los componentes ortopédicos e industria bidnica a medida que crezcan los
estudios y las aplicaciones ingenieriles de las mismas [5], buscando salvar y mejorar la calidad de vida de
millones de personas en el mundo. Sin embargo, un problema en este tipo materiales monoliticos es la
susceptibilidad a la fractura bajo cargas mecénicas o termo-mecéanicas [4]. Embeber un material de refuerzo
en forma de fibras o particulas en la matriz cerdmica para crear un material compuesto de matriz ceramica

(CMC), mejora la tenacidad a la fractura, resistencia del material, estabilidad a alta temperatura, etcétera;
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dependiendo de la naturaleza de los materiales del refuerzo y la matriz. Por lo tanto, estos compuestos se
aplican en areas donde el material monolitico tiene dificultades [4, 7]. Realizar estudios sobre la
manufactura de uniones de CMC a metales puede incrementar las aplicaciones en necesidades especificas.
Este tipo de uniones “hibridas”, o bien denominadas uniones disimiles debido a la diferente naturaleza entre

el metal y el cerdmico, deben sumar importancia en su estudio para el desarrollo de tecnologias emergentes.

Por otra parte, es bien conocido que existen diferentes rutas para llevar a cabo uniones entre sistemas
disimiles [8], sin embargo, cuando se trabaja con un material ceramico o con un compuesto CMC no todas
las opciones estan disponibles. La complejidad de los procesos de union, los cambios microestructurales
que pueden presentarse en la interfase de union, el bajo coeficiente de expansion térmica de los ceramicos
y CMC, asi como el elevado costo del procesamiento de los mismos, dificultan el estudio de este tipo de
uniones [4, 6, 8, 9]. Algunos autores como Shipley [4] y do Nascimento y col. [9] describen que las uniones
entre ceramico y metal se pueden realizar por 3 procesos principales: uniones mecanicas, uniones indirectas
y uniones directas. Las uniones mecanicas se ven limitadas en su aplicacion debido al disefio de las juntas,
asi como las cargas a las que puede trabajar (10 a 50 MPa) debido a las concentraciones de esfuerzos en la
parte cerdmica [9]. A las técnicas de union que no utilizan un material de aporte entre los elementos a unir
se le denomina uniones directas [8, 9]. Las uniones directas consisten en la fusion localizada el componente
metalico (metal base) para lograr la unién con la parte cerdmica, ambos materiales deben contar con una
superficie limpia, plana y paralela al entrar en contacto, ademas de resistir la temperatura y/o presion a la
que son sometidos segun proceso de union seleccionado [8]. Por otra parte, las uniones indirectas utilizan
un material de aporte entre los materiales que se uniran para lograr la unién [6, 8-10]. El material de aporte
puede ser de origen polimérico o bien tratarse de una aleacion metélica, denominados unién por adhesivo
y union por soldadura fuerte o brazing respectivamente. La principal limitacion al utilizar la ruta por
adhesivos es que durante el servicio la unién no puede someterse a temperaturas mayores a 250°C y la
atmosfera no debe degradar los componentes del adhesivo; sin embargo, entre sus principales ventajas estan
su bajo costo, accesibilidad, variedad, y que no presentan problemas al acoplarse en disefios de la junta

complejos ni provoca esfuerzos residuales importantes [8].

Por otra parte, en soldadura fuerte (brazing) se utilizan aleaciones metéalicas como material de aporte (filler
metal) entre los materiales a unir, este aporte se funde por encima de los 450°C durante el proceso de unién,
la alta temperatura puede provocar la degradacién de la fase cerdmica o reacciones interfaciales formando
capas interfaciales fragiles, pero la union puede trabajar a temperaturas mayores a las que se funde al
material de aporte [11]. Este material de aporte cominmente puede ser una lamina metalica amorfa (vidrios
amorfos) o bien tratarse de intercapa de aleaciones metélicas, estos materiales pueden trabajar a alta

temperatura, tienen buena resistencia, ductilidad, conduccion térmica y eléctrica [8, 9]. EI mojado y la
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adherencia son los principales requerimientos para soldadura fuerte, la naturaleza inerte de los ceramicos
dificulta el mojado de las superficies con los metales de aporte mas comunes. Para incrementar el mojado
se opta por recubrir la superficie ceramica con una capa de metal antes del proceso de unién o se utiliza un
metal de aporte con aleantes especiales que se adhieran facilmente a la superficie cerdmica sin tratar, estas
técnicas son conocidas como soldadura fuerte indirecta y soldadura fuerte directa respectivamente [12]. En
el caso de soldadura fuerte indirecta, el material que no puede mojarse generalmente se recubre de un metal,
las técnicas de recubrimiento que se pueden utilizar son pulverizacion catddica, deposicion de vapor fisico
(método de pelicula delgada), descomposicion térmica de un compuesto que contiene metal, o formando
una suspension de polvos y varios compuestos formadores de vidrio para aplicarse en forma de pintura [10,
12]. Para soldadura fuerte directa de ceramicos con metal de aporte se debe seleccionar un aporte
compatible con el ceramico y que incremente la energia superficial de este para lograr la formacion de la

interfase de union [12, 13].

Los materiales de aporte para soldadura fuerte (brazes) se funden con los materiales base para formar
soluciones sdlidas, es decir, se trata de mezclas a escala atomica [8]. La formacién de capas de 6xido,
intermetélicos, solucidn sélida entre la matriz liquida y sélida, o la formacion de una nueva fase a lo largo
de la interfase de unioén, posiblemente mejoran la mojabilidad del sistema [14]. La soldadura fuerte pude
realizarse mediante una de las principales técnicas: soldadura fuerte con llama, por induccién, en horno o
al vacio. Cuando el proceso se lleva a cabo en horno o vacio los componentes deben permitir que el metal
de aporte se coloque entre los materiales base (arreglo tipo sandwich), el perfil térmico y la atmosfera son
bien controladas, por lo tanto, las uniones pueden ser reproducibles, ademas es posible realizar la soldadura

fuerte en conjunto con tratamientos térmicos [15].

Para facilitar estudio del contenido de la investigacion, los capitulos 2 y 3 abordan en dos grandes secciones
la revision bibliogréafica. El capitulo 2 se enfoca en es decir la sinterizacion de ceramicos, desarrollando los
conceptos generales sobre ceramicos avanzados, produccion de 6xido de aluminio (Al.Os) y sinterizacion.
Mientras que el capitulo 3 encuadra toda la informacién general sobre las uniones ceramico-metal, que
incluyen los conceptos béasicos de soldadura fuerte, interfases ceramico-meta y parte de los antecedentes de
soldadura entre materiales disimiles. El capitulo 4 muestra el disefio experimental, si como las técnicas de
caracterizacion empleadas. Los capitulos 5y 6 se enfocan en el andlisis y discusion de resultados, dividido
en los resultados de fabricacién de materiales compuestos y produccién de las uniones disimiles,
respectivamente. Finalmente, el capitulo 7 resume las principales conclusiones obtenidas en el trabajo de

investigacion.



1.2 Objetivo

1.2.1 Objetivo general

Producir materiales compuestos de éxido de aluminio (Al.Os) con particulas de refuerzo de carburo de
silicio (SiC), a partir de polvos de Al,O; producidos por el método de sol-gel, y encontrar los pardmetros

Optimos para la unién de los compuestos Al,O3-SiC con titanio mediante soldadura fuerte (brazing).
1.2.2 Objetivos especificos

o Producir polvos de 6xido de aluminio (Al.Os) a partir de la sintesis de pseudoboehmita (PB) por el

método de precitacion inversa.

o Caracterizar los polvos de 6xido de aluminio (Al,O3) y carburo de silicio (SiC) por difraccion de

rayos X (DRX) y microscopia electronica de barrido (MEB).

o Producir compactos de Al,Os y compuestos de Al>O3-SiC con 5% en peso de refuerzo por
sinterizacion convencional. Ademas, producir compactos de Al,O3; y compuestos de Al,Os3-SiC con
5y 15% en peso de refuerzo por la técnica de sinterizacion asistida por corriente pulsada (Pulsed

electric current sintering, PECS).

o Determinar la densidad relativa y dureza de los compactos de Al,O3 y Al,Os-SiC producidos.

Caracterizar mediante DRX y MEB los compactos de Al,O3 y Al,O3-SiC producidos.

o Caracterizar la interfase de union de los ensambles producidos mediante DRX y MEB.

Posteriormente, evaluar la resistencia de los ensambles por la técnica de microdureza Vickers.

o Encontrar las condiciones 6ptimas para la unién de los compactos de Al.Os; y Al,03-SiC con 5y

15% en peso a una aleacion de titanio comercial a través del proceso de soldadura fuerte (brazing).

1.3 Justificacion

Las aleaciones metalicas no pueden sobrellevar por si solas aplicaciones donde se requiere resistencia
térmica, de ahi que es necesario complementarse usando materiales cerdmicos avanzados y compuestos de
matriz cerdmica (CMC). Por tanto, resulta imprescindible adelantarse a las necesidades de los avances
tecnoldgicos mediante uniones Ceramico/Metal y CMC/Metal. Diversos factores intervienen en la union
de sistemas no metélicos (ceramico o CMC) a metal. Principalmente se ve involucrada la técnica y los
materiales que intervienen en la unién para que se logre la interaccion y formacion de una interfase de

unién. La técnica de soldadura fuerte equilibra en gran medida las propiedades de los materiales disimiles
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para lograr una union estable con el apoyo de una aleacion de aporte que se funde durante el proceso de
unién. Las uniones obtenidas aprovecharan las mejores propiedades de cada uno de los materiales disimiles

cuando se encuentren trabajando en conjunto.

1.4 Hipotesis

La sinterizacién asistida por corriente pulsada (PECS) presenta ventajas sobre otras técnicas de
sinterizacion, como la disminucion del tiempo y temperatura de procesamiento para obtener materiales
consolidados. Por lo cual se espera que al emplear polvos micrométricos de Oxido de aluminio (Al,O3)
como material base, previamente fabricados por precipitacion inversa, se obtendrdn compactos de alta
densidad de monolitos de Al.Os; y materiales compuestos Al,O3-SiC sin que presenten defectos ni

descomposicidn quimica al ser fabricados a través de la técnica PECS.

Mediante la técnica de soldadura fuerte se amortigua la naturaleza fisica y quimica inherente entre el
ceramico y metal, a través de un material de aporte. Se espera que el empleo del metal de aporte base niquel
interactGe positivamente tanto, en la superficie de Al,O3z como sobre las particulas de SiC para lograr la
formacidén de una interfase de unién estable, debido a que el niquel puede formar intermetalicos estables
con aluminio, silicio y carbono que permitirian una buena resistencia en la union. Por otro lado, al emplear
como metal base al titanio, éste actuara como un metal activo que beneficiara la formacion de la interfase

de unién.



Capitulo 2 Sinterizacion de oxido de aluminio y CMC

El ceramico avanzado mas empleado es el 6xido de aluminio, Al,Os, se espera que en las prdximas décadas
se continue su investigacion y desarrollo en aplicaciones industriales y biomédicas. Este Gltimo punto
debido a sus propiedades como biomaterial. En este capitulo se describiran las caracteristicas, proceso de

sintesis de polvos y sinterizacion del 6xido de aluminio.

2.1 Materiales ceramicos avanzados

Las ceramicas son materiales inorganicos no metalicos constituidos por materiales metalicos y no metalicos
gue presentan enlaces ionios y/o covalentes, este tipo enlaces quimicos hibridos son las que proporcionan
las propiedades caracteristicas para los materiales cerdmicos [16, 17]. El 6xido de aluminio, también
conocido como alimina, es uno de los ceramicos avanzados mas importantes en el mundo. La gibbsita es
la principal fuente de obtencion de este 6xido de aluminio y del precursor para la fundicion de aluminio, la
produccidn de la gibbsita se efectda de la digestion caustica de la bauxita y la precipitacion de la solucion
sobresaturada de aluminato de sodio mediante el proceso Bayer [18]. La estructura de la celda unitaria
béasica del corinddn (nombre mineral) u éxido de aluminio es hexagonal (romboédrica), cominmente se
identifica como estructura a-Al,Os; los lados que proporcionan profundidad y ancho de la celda son iguales
y se encuentran en un angulo de 120 grados entre si (lados “a” y “b”), el lado “c” proporciona la altura y se
encuentra a 90 grados de los anteriores [19, 20]. Dicha estructura a-Al,Os radica en planos empaquetados
de aniones de oxigeno apilados, los cationes de aluminio son de menor tamafio [17, 18]; para mantener la
neutralidad eléctrica solo se permite dos iones AI®* por cada tres iones de O%, los cationes ocupan dos
tercios de los sitios octaédricos de la matriz basica [17]. Los grados comerciales del 6xido de aluminio se
dividen en: fundicion, calcinado, bajo en sosa, reactivo, tabular, activado, catalitico y de alta pureza [17];
en relacion a esto las aplicaciones del 6xido de aluminio van desde la fabricacion de medicamentos hasta
la fabricacion de refractarios para la industria metalUrgica, esto debido a sus propiedades como astringente
(medicina), resistencia al desgaste debido a su alta dureza, baja densidad (3.96 g/cm3) y alto punto de fusién
(2319 K) [19]. Algunas de las caracteristicas que hacen al 6xido de aluminio tan atractivo para el campo
industrial es su abundancia como material de alta calidad, econémico, ademéas que puede sinterizarse sin

presion hasta su maxima densidad en aire [21].

La limitacion principal de Al,O; monolitico es la fragilidad extrema que pueden presentar [22]. Este
comportamiento perjudicial de Al.O3 puede ser modificado mediante el uso de un material de refuerzo que
mejore la tenacidad a la fractura, conductividad térmica, resistencia al choque térmico y resistencia a la

fluencia a alta temperatura, conservando su ligereza y baja densidad [16, 23, 24]. Los materiales compuestos



se encuentran constituidos por dos 0 mas materiales que al ser combinados conservan su composicion
guimica y su forma; una parte cumple la funcién de matriz (fase continua) y otra parte se localiza de forma

dispersa sobre esta matriz, esta parte es conocida como el material de refuerzo (fase discontinua) [3, 16].

Una matriz ceramica tiene caracteristicas como un alto médulo eléstico, una resistencia al choque térmico
y mecanico, densidades muy bajas y pueden soportar temperaturas muy altas [22]. Por otra parte, el material
de refuerzo habitual para compuestos de matriz ceramica puede ser en forma de particulas cortas (whiskers)
o0 bien reforzados con filamentos; entre las fases de refuerzo mas comunes estan carburo de silicio (SiC),
carburo de titanio (TiC), carburo de boro (B4C), nitruro de silicio (SiC), nitruro de boro (NB), éxido de
aluminio (Al.Os), zirconio (ZrO2) y carbén (grafito) [16]. Las fibras sin 6xido, como el caso de SiC, exhiben
una fuerza superior y resistencia a la fluencia que los refuerzos con 6xido. Una fibra de refuerzo que esta
basada en un Oxido tiende a formar granos mas grandes a alta temperatura durante largos periodos de
tiempo, los granos mas grandes crecen a expensas de los mas pequefios mediante difusion en los limites de
grano y conllevan a la fragilizacion de las fibras; ademas fibras de 6xido policristalino son proclives a
deformarse bajo carga a 1100°C [3].

Carburo de silicio es un material semiconductor que generalmente se utiliza en gran medida en aplicaciones
electrénicas, electro-Opticas, y de alta temperatura; algunas de sus propiedades méas sobresalientes son la

alta dureza (15 en la escala de Mohs), resistencia eléctrica (~2400°C) bajo coeficiente de expansion térmica

(4.3x10-6/°C) y baja densidad (3.14 g/cm?3) [25, 26]. La Gnica forma estable entre el silicio y carbono es el
carburo de silicio, la estructura cristalina se trata de un apilamiento compacto de capas dobles de Siy C que
segun el orden de apilamiento dan lugar a diferentes politipos de SiC [27]; el enlace es 88% covalente y
12% idnico que lo considera de fuerte covalencia [25]. Cuando el carburo de silicio es utilizado como
material de refuerzo, representa una gran ventaja debido a su alta tenacidad a la fractura, conductividad
térmica y su baja difusion atémica; las fibras de SiC se mantienen casi estequiométricamente puras, lo cual
permite ser utilizado en compuestos de matriz cerdmica (CMC) para operar durante prolongados periodos

a alta temperatura [28].

Los compuestos Al,O3-SiC son fabricados tipicamente por sinterizado o presion en caliente con 10-30%
vol. de SiC, siempre y cuando las mezclas se encuentren bien dispersas entre los dos componentes [16, 23].
El rendimiento de las fibras cortas depende del diametro y la relacion de aspecto, ademas la quimica general
influye en la estabilidad de las particulas de refuerzo a altas temperaturas y entornos reactivos.
Generalmente el valor de deformacion a la fractura de una matriz ceramica es muy baja, para SiC (fibra) de

refuerzo los valores de deformacion por falla apenas oscilan entre 1-2%, mientras que cuando se trata de



matriz polimérica o metalica la deformacion a fractura es >10 [22]. Cuando la quimica de la superficie
cambia entre la interfase formada entre la fibra corta y la matriz pude afectar la unién entre ambas y la
tenacidad a la fractura [3, 22]. Las aplicaciones de los compuestos Al,Os-SiC incluyen piezas de desgaste,
boquillas de granallado, matrices de extrusion de metales, herramientas de corte, entre otros [23]. Ademas,
en la actualidad, ha crecido el interés de la union por soldadura fuerte de compuesto Al;Os-SiC a diferentes

aleaciones comerciales y ultraligeras.

2.1.1 Produccion de 6xido de aluminio

Una parte fundamental para la fabricacion de compactos ceramicos densos es la eleccion de la materia
prima, los cuales se recomienda que sean polvos de alta pureza y de tamafio submicrométrico. La principal
fuente de obtencion del metal de aluminio y de 6xido de aluminio en la industria global proviene del mineral
de bauxita, como fuentes secundarias también son utilizados los minerales de gibbsita y boehmita [21, 29].
La bauxita es basicamente Al,Os hidratado con una mezcla de impurezas, cominmente arcilla, silice, 6xido
de hierro y diéxido de titanio. La produccién mundial de 6xido de aluminio ronda aproximadamente los
100 millones de toneladas al afio la cual es realizada a través del proceso Bayer; sin embargo, la mayor
parte de este 6xido de aluminio es de calidad metalurgica, solo 4 millones de toneladas corresponden a la
industria de la cerdamica de alumina [29]. En el proceso Bayer, para obtener cristales de hidroxido de
aluminio el mineral seleccionado (bauxita, gibbsita o bayerita) debe ser tratado a través de soluciones de
aluminato de sodio caustico bajo condiciones de autoclave. Dicho proceso requiere mucho cuidado
controlando la temperatura y presion por lo cual incrementa su costo de produccidn, ademas el 6xido de
aluminio obtenido aun puede contener impurezas que pueden afectar su posterior aplicacién [29, 30]. Una

buena alternativa para obtener un material de alta pureza es a través de la técnica de sol-gel [30].
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Figura 2.1 Transformaciones de fase del hidroxido de aluminio [17, 31-35].
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El éxido de aluminio presenta diferentes transformaciones polimérficas y es la fase a-Al,O3 la
transformacion térmica final que puede presentar, la fase o es la mas estable termodinamicamente [20],
[33-35]. a-Al:O3 se puede obtener por descomposicion de la didspora de oxi-hidréxido (a-AIOOH) o
mediante calcinacion de cualquier 6xido o hidroxido de aluminio a alta temperatura (ver, Figura 2.1); las
fases mas comunes utilizadas son oxi-hidroxido de boehmita (y-AIOOH) o hidréxido de bayerita (o-
AIl(OH)3) [32,33]. La transformacion a la fase o esta acompafiada por el crecimiento de las particulas
durante la calcinacion a alta temperatura de los materiales precursores como los trihidréxidos de aluminio
((AI(OH)3) y alumina. Por tanto, en el proceso de fabricacion de a-Al,O3 de alta pureza el tamafio de
particula debe controlarse, a nivel industrial se utilizan molinos de bola, molino de vibracién o molino de

chorro para obtener particulas mono dispersas adecuadas para sinterizar [17].

2.1.2 Técnica Sol-Gel

La técnica de sol-gel es un proceso que utiliza precursores moleculares para la obtencién materiales vitreos
y ceramicos [30, 36]. Este proceso de fabricacion implica la transicion de un liquido “sol”, una solucién de
particulas o moléculas coloidales que se somete a hidrolisis y policondensacién cerca de la temperatura
ambiente, hasta su transformacién en una red tridimensional continda denominada “gel”[37-39].
Posteriormente el gel es secado, calcinado y molido para obtener polvos de alta pureza. Para obtener un
producto final de alta calidad, todas las etapas de la sintesis deben ser cuidadosamente controladas [37, 40,
41]. Asimismo, esto indica una gran ventaja respecto a otras rutas de procesamiento debido a que es posible
tener una fina distribucion de tamafio de particulas, la capacidad de producir precursores homogéneos

dispersos a nivel molecular y la posibilidad de controlar la pureza quimica y la cristalinidad [42].

Mediante la técnica de precipitacion inversa, se obtiene un sol-gel particulado de pseudoboehmita que se
utiliza para la produccion de alimina de alta pureza. La pseudoboehmita (PB) tiene una formula quimica
AIO(OH)-xH20 y se trata de un compuesto de boehmita pseudocristalino (poco cristalino), esta fase
contiene una mayor cantidad de agua que la boehmita. De ahi que a la pseudoboehmita se le denomina
como boehmita gelatinosa, bohemita microcristalina o boehmita fibrosa [35, 37, 40]. Para obtener la
pseudoboehmita generalmente se parte de sulfato de aluminio y a través de hidrolisis se somete a una
reaccién amoniacal [37, 43]. Al agregar amoniaco a las soluciones de sulfato de aluminio, se pueden obtener
sulfatos de aluminio bésicos, los cuales son buenos materiales de partida para obtener 6xidos e hidréxidos
de aluminio [44]. Durante la sintesis de la pseudoboehmita por el método de sol gel se necesita un control
preciso de la temperatura, pH, velocidad de bombeo, velocidad de agitacion, reactivo limitante y iones

remanentes. Si durante el proceso el pH baja de 10 y se acerca al 8.5 (la cual es el punto isoeléctrico de la



alimina), la solubilidad del hidréxido de aluminio disminuye y no se forma el anién [AI(OH). ], por tanto,

la reaccién de formacidon de pseudoboehmita no se llevara a cabo [44, 45].

El patrén de difraccién de rayos X de la pseudoboehmita es similar al de la boehmita, pero con un
ensanchamiento de las reflexiones y un desplazamiento de la reflexion de mayor intensidad hacia angulos
inferiores. Este desplazamiento esta vinculado a la molécula de agua que se encuentra dentro de la estructura
cristalina la cual modifica las distancias interplanares [17, 43]. La calcinacion de pseudoboehmita sigue la
secuencia de procesamiento del hidroxido de aluminio como se muestra en la figura 2.1, por lo tanto, a
través del incremento de la temperatura da lugar a las diferentes estructuras polimoérficas de alimina hasta
alcanzar a-Al,O3 a 1200°C [46].

2.2 Sinterizacion

La sinterizacién es una técnica para consolidar polvos ceramicos, en el caso de polvos metélicos el proceso
se describe a través de la pulvimetalurgia. EI proceso de sinterizacién consiste esencialmente en la
densificacion a través del proceso de difusion atdmica, en concreto, se impulsa la unién entre las particulas
ceramicas (transferencia de masa) a través del calentamiento a alta temperatura, pero por debajo de su punto
de fusién [17, 39, 47, 48]. Asimismo, cuanto mas incrementa la superficie especifica del polvo, es decir,
entre mas pequefio sea el tamafio de particula, el proceso de sinterizacion incrementa y es posible obtener

un material s6lido completamente denso més facilmente [1, 49].

Proceso de sinterizacion

1
| 1

Sin presion Asistida por presion
(Convencional) (No convencional)
I I—I—l
[ ]
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Fase mixta Monofésica Liquido Liquido Flujo de L Flujo plastico
transitorio persistente fluencia
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Figura 2.2 Clasificacion de los procesos de sinterizacion [50, 51].
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En la figura 2.2 se muestra la clasificacion de la sinterizacion en dos grandes categorias segin la compresion
aplicada al material: sinterizacion sin presién y sinterizacién asistida por presién [50, 51]. Nos referimos
como sinterizacion convencional o sin presion al proceso de sinterizacion realizada cuando la compactacién
de los polvos y el calentamiento a alta temperatura se realiza en etapas separadas, es decir, los polvos de
interés se compactan a temperatura ambiente y posteriormente se calientan a alta temperatura pero sin
aplicar ninguna presion externa; generalmente la sinterizacion convencional sin presion se realiza en hornos
tipo caja u hornos tubulares bajo diferentes atmosferas: inerte, reductora, oxidante o en vacio [52, 53]. Por
otra parte, si la compactacion y el calentamiento ocurre simultaneamente (densificacion durante la
sinterizacion) se le denomina sinterizacion asistida por presion, coloquialmente conocido como
sinterizacion no convencional. La sinterizacion por presién es costosa y no permite la produccién en masa
ni permite formas complejas; sin embargo, por esta via se reduce la temperatura de sinterizacién o permite

una sinterizacion rapida a la misma temperatura que la sinterizacién sin presion [1, 52].

Existen dos principales técnicas de sinterizacion sin presion (ver, figura 2.2). Se designa como sinterizacion
en fase liquida cuando es agregado un aditivo al polvo, el cual durante el calentamiento forma un liquido
que facilita el proceso de densificacion; mientras que, se llama sinterizacion en estado sélido cuando se
lleva a cabo el proceso a través de la coalescencia directa entre los polvos, en otras palabras, sin la formacion
de un liquido. A través de la sinterizacion convencional sin presion se realiza la mayor parte de la
sinterizacion industrial, en esta categoria se incluyen la sinterizacion en estado so6lido y la sinterizacion en
fase liquida, siendo la fase liquida la que representa cerca del 90% de todos los productos ceramicos
sinterizados industrialmente [50-52]. Durante la sinterizacion en estado sélido la difusién atémica o el
transporte de material produce la unién entre particulas y la reduccién de la porosidad. En este método un
compacto verde es calentado a alta temperatura a aproximadamente 0.5-0.9 del punto de fusion del material
[50, 54]. Conviene subrayar que se describe como cuerpo 0 compacto “verde” al polvo compactado antes
de la sinterizacion, generalmente, se mezcla un aglutinante o lubricante con el polvo y se aplica presion
para incrementar la densidad y darles forma a los polvos, aunque estos cuerpos en verde son débiles [50,
55]. Para el prensado uniaxial el llenado del molde, la compactacién del polvo y la expulsion del compacto
verde de la matriz son las etapas requeridas para obtener un compacto integro [56]. El empaquetamiento de
las particulas de forma no uniforme, puede resultar en una contraccidn, distorsion y agrietamiento que dafie
a la pieza durante la sinterizacién [55]. Las mayores densidades en los ceramicos se alcanzan incrementando
las presiones de prensado, o bien a través de una mezcla de particulas finas-medianas-grandes o una amplia
distribucién del tamafio de particula [1, 49]. Durante todo el proceso los componentes involucrados
permanecen en estado sélido, es decir, un material granular no cohesivo (particulas de polvo) se une para

formar un sélido cohesivo [54]. Por otra parte, la sinterizacion asistida por presion involucra procesos
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modernos y sofisticados, algunas técnicas que pertenecen a esta clasificacién son el prensado en caliente,
la sinterizacion por microondas y la sinterizacion asistida por corriente eléctrica pulsada. Al aplicar
temperatura y presiéon simultineamente, en este tipo de técnicas se producen compactos con altas
densidades, con baja coalescencia y bajo crecimiento de grano. Asimismo, las presiones aplicadas pueden
ir desde 0.1 MPa hasta 6 GPa dependiendo del equipo utilizado [50, 51, 53].

La temperatura y tiempo de sinterizacion no son los Unicos factores que afectan al proceso de sinterizacion,
también depende de variables como la densidad en verde, tamafio de particula, presion, velocidad de
calentamiento y enfriamiento, atmdsfera de sinterizacion, entre otros [1, 49, 56-58]. Estos factores se
pueden clasificar entre parametros del material y parametros del proceso [57]. Las variables del material
contribuyen a la compresibilidad y sinterabilidad del polvo, es decir, afectan directamente a la densificacion
y crecimiento de grano. Los pardmetros que afectan al material incluyen el tamafio, forma y distribucién de
tamafio de las particulas, la composicion quimica y pureza de los polvos, la aglomeracion, y el mezclado
[1, 57]. Entre méas pequefio sea el tamafio de particula se tiene una mayor energia superficial, por tanto, se
facilita la sinterizacion. Por la ruta de sinterizacion convencional, se alcanza una mayor densidad a través
de un compacto verde méas denso prensado a cargas altas obteniendo un empaquetado homogéneo, asi como
tener una amplia distribucién de tamafio al mezclar particulas finas-medias-gruesas [1, 55, 56]. En el caso
de presentarse un aglomerado es preferible un aglomerado blando ya que se descompone durante el proceso

de formacion, mientras que un aglomerado duro provocara poros residuales [1, 55].

En cuanto a los parametros del proceso de sinterizacion se encuentran la temperatura, tiempo, presion,
atmosfera, velocidad de calentamiento y enfriamiento [57]. EI pardmetro mas importante es la temperatura
dado que el calor es la fuerza impulsora para promover la sinterizacion a través de la eliminacién de la
energia superficial, ademas presenta un aumento exponencial (curva sigmoidea). Velocidades de
calentamiento lentas ayudan a que el material se adapte a la difusion térmica y se eviten tensiones termo-
mecanicas dafiinas, especialmente en piezas ceramicas muy grandes; por otra parte, una alta velocidad de
enfriamiento aumenta el riesgo de choque térmico. Un incremento del tiempo de sinterizacion y de
temperatura aumentaran el crecimiento de grano del material, por tanto, se reduciran las propiedades

mecénicas [1, 55].
2.2.1 Etapas de la sinterizacion

El objetivo de la sinterizacion es procesar polvos sueltos y alcanzar una densidad total maxima, en concreto
se trata de un proceso de competicién entre la densificacion y el crecimiento de grano, a partir de la cual se

obtiene una microestructura que determina las propiedades finales que obtiene el material [56, 58]. La
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densificacion se lleva a cabo por un cambio en la forma de los granos, mientras que el transporte de masa
se produce por difusidn de volumen y limite de grano [58, 59]. Es el transporte de masa quien se encarga
de reducir la porosidad e incrementar la resistencia de los compactos durante el proceso de sinterizacion
[54]. En la figura 2.3, se muestran los mecanismos de transporte de masa que ocurren durante el proceso
de la sinterizacion. Sobre la superficie de la particula ocurren los mecanismos no densificadores, los cuales
son la difusién superficial, la difusion de volumen y la evaporacidn-condensacién. En primer lugar, la
difusidn superficial implica un crecimiento del cuello entre las particulas que no causa contraccion; por otra
parte, la difusion de volumen produce contraccion debido a la difusion en estado solido a través de la red
cristalina interior de una particula; finalmente, en la evaporacion-condensacion ocurre la evaporacion del
solido de la superficie de una particula, que luego puede volver a precipitarse en la superficie de la misma
u otra particula. Los mecanismos densificadores son la difusion en el limite de grano y la difusion por
volumen. La difusion en el limite de grano ocurre a lo largo del limite de dos granos, el cual en la etapa
inicial de sinterizacion es el cuello entre dos particulas, durante este mecanismo se produce contraccion;
este mecanismo es el dominante para la sinterizacion de la alimina. Por otra parte, la difusion de volumen
desde el limite de grano hacia los poros permite el crecimiento del cuello, asi como la contraccion, es decir,
la densificacion. El flujo plastico consiste en el transporte atdmico por deformacién plastica de una
particula, en otras palabras, cuando se presenta deformacién el movimiento de dislocaciones causa el
crecimiento de cuello y densificacion, este mecanismo produce contraccion del material; para la alimina,

este mecanismo ocurre durante la sinterizacion asistida por presion (no convencional) [54, 55].

SD E-C . :
\ Mecanismo  Ruta de transporte Origen

SD Difusion de superficie Superficie
ﬁ PF VD Difusion de volumen Superficie
E-C Evaporacion-condensacion  Superficie
' VD GBD GBD Difusién de limite de grano  Limite de grano
VD Difusion de volumen Limite de grano
PF Flujo plastico Dislocaciones

Figura 2.3 Mecanismos de transporte de masa en la sinterizacion [39, 54, 55].

Durante el proceso de sinterizacion se ven involucradas varias etapas, basicamente la sinterizacién es la
Gltima etapa y es donde se obtiene un sélido policristalino denso. Las etapas de sinterizacion se pueden
observar en la figura 2.4, este proceso esta conformado de 4 etapas principales. (1) Etapa temprana o
formacién de contactos, no se produce ninguna contraccion, se mantiene la union entre particulas a través

de fuerzas atomicas débiles (fuerzas de van der Waals) antes de la sinterizacion. (2) Etapa inicial o
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formacidn del cuello, en la cual los contactos iniciales entre particulas aumentan formando cuellos entre
ellas, existe difusién superficial y se produce una contraccién insignificante. Esta etapa finaliza cuando el
diametro del cuello alcanza el 30% del diametro de particula. (3) Etapa intermedia o redondeamiento de
poros, los cuellos crecen e interactian para formar una red de poros interconectados., la estructura de los
poros se suaviza y se produce una contraccion considerable. Es en la etapa intermedia donde se presenta la
difusidon en el limite de grano y difusion de volumen (difusion reticular). (4) Etapa final o cierre de poros,
a través de difusién de vacancias hacia los limites de grano los poros se cierran para formar poros esféricos
discretos hasta alcanzar una densidad casi tedrica. En esta etapa, el crecimiento del grano puede dejar poros
atrapados dentro de los granos. [49, 55, 60].

Etapa temprana

Polvo inicial Etapa inicial Etapa intermedia Etapa final

Figura 2.4 Representacién de las etapas del proceso de sinterizacion.

Para que la sinterizacion ocurra la energia libre total del sistema debe disminuir a través del proceso de
densificacion y crecimiento de grano [54, 59, 61]. La energia libre interfacial de un compacto es A(yA),
donde vy es la energia superficial especificay A el area superficial total del compacto. La reduccion de la

energia total se expresa como [49, 52, 57, 58, 62]:
A(YA) = A(Ay) + y(AA) <0 Ec. 2.1

El cambio en la energia libre Ay se debe a la densificacion, mientras que el cambio en la energia libre AA
se debe al engrosamiento del grano [52, 58, 61]. Durante le etapa inicial o intermedia del proceso de
sinterizacion se reemplaza la interfase sdlido-vapor de la energia superficial (ysy) con una interfase sélido-
solido (yss), yss>Vsv- El polvo va reduciendo su energia durante la sinterizacion hasta producir un policristal
firme y resistente [49, 54, 57-59]. Generalmente, los polvos utilizados para sinterizar estan el rango de 1 a

100 um, la energia superficial de los polvos esta entre 500-0.5J/mol [57].
2.2.2 Sinterizacion asistida por corriente eléctrica pulsada (PECS)

Existen varias técnicas para llevar a cabo la sinterizacion de polvos ceramicos o metélicos por el método

de sinterizacién asistida por presion entre los que destacan: prensando caliente (HP), prensado isostatico en
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caliente (HIP), prensado isostatico en frio (CIP), sinterizacion flash (FS), y la sinterizacién asistida por
corriente eléctrica pulsada (PECS) [55, 62]. La técnica de sinterizacion asistida por corriente eléctrica
pulsada (PECS), o también conocida como sinterizacion por plasma de chispa (SPS), tecnologia de
sinterizacion asistida por campo (FAST), sinterizacion asistida por campo eléctrico (EFAS), o
densificacion asistida por presidn activada por corriente (CAPAD), se trata de un proceso de sinterizacion
no convencional en la cual se combina una serie de pulsos de corriente eléctrica de alta intensidad bajo
prensado uniaxial para promover la sintesis de polvos, los cuales pueden ser metalicos, ceramicos o
compuestos. [43, 52, 53, 55, 63-67]. SPS fue el nombre original de esta tecnologia y actualmente es el
nombre mas usado en la literatura académica, mientras que los términos PECS y FAST son utilizados en
mayor medida por la industria; sin embargo, conviene subrayar que no se ha comprobado la formacién de
un plasma durante las condiciones operativas del SPS [65-67], por lo cual no se ha consolidado un solo
nombre para denominar este proceso. Para facilitar la descripcidn del proceso, en este trabajo se empleara

la denominacién PECS.

Entre 1906 y 1960 se desarroll6 la teoria de la sinterizacion PECS/SPS, pero fue hasta 1965 que se cred el
primer equipo comercial de sinterizacion por chispa (ler generacion, SS) en Japon. No obstante, en 1989
la empresa Sumitomo Coal Mining Co., Ltd. (Jap6n) desarrollé el equipo PECS/SPS con las caracteristicas
como se conoce hoy en dia (3er generacion, SPS). A partir del 2010, la manufactura de este equipo de
sinterizacion se denomina 5ta generacion de SPS [63, 66]. En los tltimos 20 afios, la sinterizacién por PECS
ha incrementado su campo de aplicacion en la industria de polvos y pulvimetalurgia para el desarrollo de
materiales avanzados, nanoestructurados, materiales con funcién gradiente (FGM), uniones, etcétera,

abarcando tanto polimeros, metales como ceramicos [52, 63, 66, 68].

En la figura 2.5 se muestra el esquema de la configuracién bésica del sistema PECS/SPS. El equipo de
sinterizacion PECS consiste en una cdmara de prensado constituida por una cdmara de acero inoxidable,
camara de vacio de doble pared de refrigeracion por agua, tipo de carga frontal, puertos de visualizacion,
pirébmetro que regula la temperatura del sistema, entrada de gas inerte y admision de aire, y un generador
de corriente eléctrica [52, 63, 64, 69-71]. Se requiere de un dado/troquel de grafito para la sinterizacion en
la cual se aplica una presion externa a los polvos del material; primero se coloca un émbolo/punzoén dentro
del dado de grafito, enseguida el polvo y después un segundo émbolo, finalmente el dado se acomoda dentro
de la cdmara con los espaciadores (ver, figura 2.5). Posteriormente se aplican pulsos de corriente directa
(CD) a través del dado de grafito de modo que se calienta bajo el efecto Joule, los pulsos pueden
programarse en el rango de 5 a 225 ms bajo el sistema denominado ON-OFF DC. En la cAmara de
sinterizacion se pueden alcanzar hasta 2200°C a una velocidad de méxima de 800-1000°C/min, utilizando

una atmasfera de vacio, argén o nitrégeno. En el equipo PECS se utilizan corrientes de bajo voltaje (<10
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V) vy alta intensidad (1 a 50 kA) [52, 63, 65, 69, 71, 72]. La densificacion de los polvos por la técnica PECS
se realiza a través de un calentamiento por debajo de la temperatura de fusién del material promoviendo la
difusién atdmica entre las particulas [72, 73]. Existen dos teorias sobre el mecanismo de sinterizacién
PECS/SPS, uno en el que ocurre el efecto de chispay plasma en la etapa inicial del proceso de sinterizacion
y la otra teoria en donde no se presenta ni chispa ni plasma durante el proceso; sin embargo, no se ha
corroborado la existencia de plasma [67—69, 73]. El proceso de calentamiento depende de la conductividad
del polvo utilizado. Si el polvo a sinterizar es conductor la corriente pulsada fluira a través de las particulas
de polvo dentro del dado y se calentard inmediatamente por el efecto Joule; por el contrario, si el polvo es
aislante, el calor se generara dentro del dado y el polvo se calentara por conduccion a través del flujo de
calor desde el dado y los punzones [52, 69, 73] Durante el proceso por PECS las superficies de las particulas
de polvo se purifican y activan, lo cual provoca la transferencia de material a nivel micro y macroscopico.
Como resultado se obtienen muestras con un tamafio de grano pequefio, incluso nanométrica, de alta
densidad y calidad [52, 63, 68].

| Prensado hidraulico H Unidad de control |

Dado de
«*" grafito

Punzonde _____.
gratito superior

Pirometro

Punzonde .
grafito inferior

| Posicionamiento |

Termometro
Refrigeracion por agua

Entorno operativo
(vacio, aire y gas argon)

(D-sospnd
Ip Iopelauan

Camara del_,.+""
horno

Figura 2.5 Configuracion del sistema bésico del equipo PECS/SPS [63, 68].

Los factores que intervienen para lograr una alta densificacion del material y un bajo crecimiento de grano
en el PECS son: la aplicacidn de presion mecénica a la muestra, la elevada velocidad de calentamiento y
los materiales conductores dentro de la cAmara de sinterizacioén que transfieren el calor de forma eficiente
[71-73]. El proceso PECS solo requiere de unos cuantos minutos (5 a 25 min) a diferencia de las técnicas
convencionales que requieren cerca de varias horas. Asimismo, entre las ventajas de la técnica de PECS se
encuentra la sinterizacion de materiales diferentes materiales (metales, ceramicos, compuestos) sin utilizar

una fase liquida, no es necesario usar aglutinantes, el equipo de sinterizacion es de facil operacion y
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teniendo un control preciso de los pardmetros del proceso, puede combinarse con otros métodos de
sinterizacion como prensado en caliente 0 microondas, y se obtienen muestras con una sinterizacion
uniforme [52, 63, 68, 71-73].
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Capitulo 3 Uniones disimiles de Al,Os/Metal

Las uniones disimiles, es decir, de dos 0 mas materiales de naturaleza completamente diferente es mas
bastante comin. Un claro ejemplo es la ventana de practicamente cualquier construccion. Las ventanas
generalmente se componen de un armazon de acero o aluminio, vidrio para cerrar las aberturas, y silicon
para unir firmemente estos materiales. Basicamente se trata de union entre metal, ceramico y polimero. En
este capitulo se describen las caracteristicas de las uniones disimiles especialmente enfocado en la

interaccion entre cerdmicos avanzados con aleaciones metalicas.
3.1 Introduccion

El término “soldadura” proviene del latin “solidare” que significa consolidar, por lo tanto, se trata de una
operacidn que une dos superficies sdlidamente. La Sociedad Americana de Soldadura (AWS) ha catalogado
mas de 50 tipos diferentes de técnicas de soldadura para la fabricacion de una innumerable cantidad de
productos. En la figura 3.1 se encuentra el cuadro sindptico general de union de materiales bajo el estandar
de la AWS, en ella se identifican 3 métodos de union principales: fijacion mecanica (mechanical fastening),
union (joining) y unidn adhesiva (adhesive bonding). A su vez, el método de union se subdivide en 3
grandes procesos de categorias: soldadura por fusion, soldadura en estado solido y, soldadura fuerte y
blanda [12, 74]. La soldadura por fusion es el proceso mas utilizado a nivel mundial debido a que se emplea
en aleaciones ferrosas y no ferrosa; basicamente consiste en la fusion de las superficies para unir los
materiales, el proceso puede ser autdgeno o utilizar metales de aporte [12]. Bajo dicha técnica se producen
estructuras interfaciales estables, no obstante, durante el procese ve involucrado crecimiento de grano,
formacidn de poros y estrés térmico que afecta a los materiales [75]. Entre las técnicas mas importantes que
se incluyen en la clasificacion de la soldadura por fusion se encuentran: soldadura manual por arco eléctrico
(SMAW), soldadura por arco bajo gas protector con electrodo consumible (GMAW), y soldadura
oxiacetilénica (OAW) [12, 74]. A diferencia de la soldadura por fusion, en la soldadura en estado s6lido no
se produce la fusion de material, por lo tanto, su empleo abarca metales, polimeros y materiales compuestos;
durante este proceso se promueve el intercambio o difusion atdmica a través del contacto directo entre las
superficies de los materiales utilizando una alta presién o vibracion, dicho proceso puede realizarse tanto
en frio como en caliente [8]. En la soldadura en estado solido destacan técnicas como: soldadura por friccion
(FRW), soldadura por prensado en caliente (HPW), y soldadura por difusion (DFW)[74]. La uni6én por
soldadura blanda y fuerte utilizan un metal de aporte que se funde durante el proceso para mojar las
superficies y formar enlaces metallrgicos entre el aporte y los materiales base. Si el material de aporte se

funde a una temperatura mayor a 450°C se define como soldadura fuerte, mientras que si se funde por
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debajo de 450°C se denomina soldadura blanda. Esta categoria de uniones pude aplicarse para metales,
vidrios, ceramicas, polimeros y materiales compuestos, sin embargo, se recomienda una metalizacion
superficial antes del proceso cuando se emplean polimeros o ceramicos [8]. La fuente de energia para el
proceso por soldadura fuerte y blanda puede ser de carécter eléctrico o quimico; entre los procesos méas
sobresalientes en esta categoria se encuentran: soldadura fuerte por antorcha (TB), soldadura fuerte por arco
(AB), soldadura blanda por ultrasonido (USS), y soldadura blanda con soldador eléctrico o cautin (INS)
[74].

Operacion Método oz goil e
proceso
Fiiacia R Soldadura por
ijjacion mecanica fusic
usion

Union de . Soldadura en
. Unidn 1
materiales estado solido

Soldadura Fuerte y
Blanda

. J

Unioén adhesiva

Figura 3.1 Métodos de union segln el estandar AWS A3.0M/A3.0:2010. [74]

Aunque se considera que la union perfecta es indistinguible del material que lo rodea, en la realidad no
existe un proceso universal que funcione adecuadamente en todos los materiales en todas las geometrias
[12]. De manera que cada una de estas técnicas se encuentran especializadas segln las variaciones del
proceso y de la resolucién en la aplicacion. A continuacion, se describen las técnicas de union que se utilizan

para diferentes aleaciones metalicas y ceramicos ingenieriles.
3.2 Técnicas de union metal/ceramico

En general, los cerdmicos avanzados tienen una mayor resistencia mecanica, son mas refractarias, menos
reactivas, con menor expansion y conduccion térmica que los metales. Por lo tanto, existe una gran variedad
de combinaciones para unir a materiales metalicos con ceramicos obteniendo una amplia gama de
propiedades, por lo que la seleccion de ellos dependera del disefio, el proceso de fabricacion disponible y
de los factores econémicos [75]. Actualmente existen uniones metal-cerdmico comerciales, por ejemplo,
en las bujias de combustidn, guias de hilos textiles, o en la tecnologia biénica como los marcapasos, baipas

géstrico o en los dispositivos chocleares [6, 75].
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Procesos de yni{'m
METAL-CERAMICO

I
[ 1 ]

Unidn Mecénica Union directa Union Indirecta
Permanente L qu()n_ por — Adhesivo
difusion
Desmontable || Soldadura
fuerte
L Otros

Figura 3.2 Procesos de union para sistemas metal-ceramico [9, 76, 77].

Se consideran tres métodos principales para realizar uniones metal-ceramico: unién mecéanica, union

directa y unidn indirecta [9, 75-77]; esta clasificacion se muestra en la figura 3.2.

1. Unidon mecanica. En esta clasificacion se engloban las uniones permanentes (ajustes por contraccion,
remache) y desmontable (sujetador roscado), se trata de procesos sencillos y rentables, algunos ejemplos
de su empleo son al atar los refractarios del techo de los hornos con ganchos metalicos, sujetando los bordes
principales del transbordador espacial de la NASA, o como insertos retractiles en el rotor del
turbocompresor. Generalmente, las restricciones en la unién mecéanica se encuentran en las limitaciones de
disefio y la concentracion de tensiones principalmente en el material ceramico por esfuerzos de traccion [9,
75, 78].

2. Union directa. Este proceso se realiza a través de un contacto intimo entre las superficies logrando la
difusion atdmica sin el uso de un material intermediario, sin embargo, esta limitada a la compatibilidad
guimica, el choque térmico y las tensiones inducidas por el desajuste de los coeficientes de expansién
térmica entre los materiales que se desean unir. La unién por difusién en estado sélido es el proceso méas
importante en la unién directa entre metales a metal. Un ejemplo de union directa es en la fabricacion de

lamparas de vapor de sodio para alta presion [8, 9, 75, 76].

3. Uniodn indirecta. A través de este proceso se promueve la unién quimica o fisica entre los materiales
ceramico y metal empleando un material intermedio entre las superficies del metal y ceramico; este material
intermedio puede tratarse de adhesivos organicos, aleaciones metalicas, cementos, vidrio/vitrocerdmica, o
diferentes mezclas de 6xidos. Los adhesivos ofrecen una resistencia favorable por debajo de los 250°C, por
lo que no se recomiendan para aplicaciones a alta temperatura; la unién adhesiva es empleada en el

revestimiento cerdmico en ductos de aceite. Por otra parte, las uniones producidas por soldadura fuerte con
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aleaciones de aporte pueden soportar altas temperaturas segin el material de aporte que se utilice, y pueden
obtenerse uniones resistentes, ddctiles y con conduccién tanto térmica como eléctrica. Comunmente se
encuentras uniones de cerdmicas de 6xido unidas a metales para aplicaciones en componente eléctricos y

electrénicos [8, 9, 75].

Como se menciono anteriormente no hay una ruta de unidn perfecta, a través de cada proceso de union se
obtienen caracteristicas Unicas lo que resulta beneficioso dependiendo la aplicacién. En el caso de uniones
de metal con ceramicas avanzadas se busca incrementar la resistencia mecanica (tenacidad) y la resistencia
a la corrosion respecto a la parte metalica, asi como la obtencién de ensambles herméticos. Ademas, varios
procesos de union se ven limitados en su uso comercial debido a su costo; por ejemplo, el alto costo de
produccion de las uniones por difusion limita su uso, mientras que, en el caso de las uniones indirectas,
aunque la inversion inicial para equipamiento es alta, los procesos se pueden adaptar para su produccién en
masa lo que apunta a que sea viable econémicamente [79]. En la tabla 3.1 se presenta una comparacién

general de los procesos de union para los sistemas metal-ceramico.

Tabla 3.1 Comparacién de procesos de unién empleando metales unidos a ceramicos avanzados. [79]

Caracteristicas
Técnica de union . . Capacidad de Resistencia a - Costo de
Resistencia X Hermeticidad .,
temperatura ambientes severos operacion
Unidn mecanica B/M B B B M
Union por difusion Muy bueno A A A M/A
Adhesivo B B B B B
Soldadura fuerte Bueno M/A A A M/A
Otros (adheSWQS cerdmicos, B/M A M M M
cementos, vidrio, etc.)

B, bajo; M, medio; A, alto.

3.2.1 Soldadura fuerte (brazing)

Durante el proceso de unién por soldadura fuerte se utiliza un material de aporte entre las superficies a unir,
el aporte se funde por encima de 450°C, pero por debajo del punto de fusion de dichos materiales base. El
metal de aporte fundido fluye y se distribuye entre los espacios de las superficies, posteriormente solidifica
uniendo a los materiales [8, 9, 12, 80, 81]. Generalmente la soldadura fuerte produce una unién mas
resistente que la producida por soldadura blanda, dado que el material de aporte funde a alta temperatura y
consiste en aleaciones resistentes; por tanto, pueden operar a una temperatura inferior al punto de fusion
del material de aporte [8, 80, 81].
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El material de aporte es de una composicién diferente de los materiales base, y se distribuye sobre las
superficies mediante el mojado, la reacciéon quimica y la extension, formando enlaces quimicos entre el
material de relleno y el material base [81]. Para el proceso de soldadura fuerte toda la estructura se eleva a
la temperatura de union, de manera que el efecto térmico es uniforme en los materiales base; el sustrato
base no se funde durante el proceso de union, pero puede ocurrir una fusion limitada que no produce
cambios significativos en su composicién [80]. Durante la unién por soldadura fuerte generalmente ocurre
una interdifusion entre el material de aporte y el sustrato, de modo que se trata de un proceso versatil para
unir diferentes materiales como metales, cerdmicas, polimeros y materiales compuestos [8, 80, 81] El enlace
formado puede ser metélico, ionico, covalente o mixto i6nico-covalente, dependiendo la naturaleza
especifica del material de aporte y de los materiales base [81]. EI material base seleccionado tiene el efecto
principal sobre la resistencia y durabilidad de la unién; el factor mas importante es la facilidad o dificultad
de que el material base sea mojado por el material de aporte fundido y pueda lograrse la union [8, 81]. En
la tabla 3.2 se muestra la soldabilidad de union de diferentes materiales base. Los materiales cerdmicos
tienen una alta dificultad de unién debido a la baja mojabilidad que llegan a presentar, sin embargo, esta
interaccion puede incrementarse si se utilizan metalizados sobre la superficie ceramica o se opta por
seleccionar un material de aporte con elementos activos que faciliten el mojado [9, 75]. Ninguln sistema es
imposible de unir, pero es importante reconocer las caracteristicas de los materiales a unir para seleccionar

los mejores parametros y lograr la unién resistente.

Tabla 3.2 Facilidad de unién de varios materiales base por el proceso de soldadura fuerte [81].

Grado de dificultad Materiales

+ Cu, Ni, Co, y sus aleaciones
Fécil *  Aceros
* Metales preciosos

* Al, W, Mo, Ta, y aleaciones con mas de 5%
de metales que forman 6xidos refractarios
Hierro fundido

- WC

Intermedio

* Ti, Zr, Be, y sus aleaciones
Ceramicos
Grafito

¢ Vidrios

Dificil

Imposible + Ninguno

Para que la unién tenga una estabilidad dimensional debe considerarse el método de calentamiento a partir
de las caracteristicas de los materiales a unir, asi como el tamafio, cantidad y tasa de produccion requeridas
[81]. Existe varias técnicas de soldadura fuerte segun el método de calentamiento utilizado, en la tabla 3.3

se muestran las caracteristicas de los métodos mas importantes en la industria. Sin embargo, existen
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métodos especializados en calentamiento localizado como soldadura fuerte por laser, soldadura fuerte por
haz de electrones y soldadura fuerte por ultrasonido que se utilizan con poca frecuencia [12, 74, 82]. En la
mayoria de los ensambles producidos por soldadura fuerte el peso de las piezas por si solo es suficiente
para mantenerlas unidas, aunque en algunas configuraciones se utilizara bloques de fijacion metélicos [81].
Por tanto, para uniones metal/ceramico no todas las técnicas de soldadura fuerte pueden utilizarse.
Generalmente se opta por producir las uniones de este tipo por las técnicas en horno ya sea con atmosfera
controlada o en vacio, que permiten versatilidad para las necesidades segln los materiales metal y ceramico
seleccionados. La soldadura fuerte en atmdsfera y vacio permite una eleccion amplia de metales de aporte
[12].

Tabla 3.3 Clasificacion de los procesos de soldadura fuerte seguin el método de calentamiento [12].

Téenica de unién Caracteristicas
por soldadura fuerte .Costo.(’ie Costo .d’e Produ.cto de Fundepte Versatilidad Habilidad requerida
inversion operacion salida requerido por el operador
Antorcha (flama) B/M M/A B Si A Si
Resistencia eléctrica M M M/A Si B No
Induccion M/A M M/A Si/No M No
Horno (atmosfera) M/A M A Si/No M No
Horno (vacio) A B A No M No
pamen 1w s w s :
Infrarrojo M B M Si/No B No

B, bajo; M, medio; A, alto.

3.2.2 Parametros del proceso de unién por soldadura fuerte

La resistencia de la union, resistencia a la fatiga, susceptibilidad a la corrosion y la estabilidad a alta
temperatura son puntos adicionales determinados por la seleccidn del disefio de union, el material de aporte
y los pardmetros de procesamiento. Los metales de aporte estan disponibles en diferentes formas como
lamina, pasta fundente, revestimiento o polvo; durante el proceso, dicho aporte debe mantenerse en su
posicion hasta que se alcance la fusion por lo cual disefio y el tipo de método de calentamiento es primordial
para lograr la unién [12, 81]. Al elegir el metal de aporte, el primer paso es seleccionar la temperatura de
unién de soldadura fuerte. Debe corroborarse que el material de aporte se funda por debajo del punto de
fusion de los materiales base o a una temperatura de refinamiento microestructural que no afecte su
resistencia. El aporte debe tener la suficiente fluidez para distribuirse entre los sustratos por accién capilar,
asi como poder difundirse sin un dilucion o erosion subita del material base [81]. Un metal de aporte con
un rango de fusién estrecho fluye facilmente, debido a que las lineas solidus y liquidus se encuentren

cercanas no coexistirdn como mezclas de fases liquida y sélida, es decir, no se presentara licuacion [12].
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La temperatura durante el proceso de unién es importante, el ciclo de calentamiento implica la velocidad
de calentamiento, la temperatura maxima de unién, el tiempo de permanecia por encima del punto de fusién
del aporte y la velocidad de enfriamiento [8]. EI mojado del metal de aporte incrementa al aumentar la
temperatura, asi como a un mayor tiempo el aporte fundido tiene a esparcirse una mayor distancia sobre los
sustratos. Ademas, altas temperaturas de union promueven la interaccion entre el material base y el aporte
para cambiar la composicion del aporte de soldadura, también puede evitar el agrietamiento por estrés [12].
Una velocidad de calentamiento rapida limita las reacciones que pueden ocurrir por debajo de la
temperatura de unién, pero esta limitada por los gradientes de temperatura del conjunto que pueden
provocar distorsiones y reacciones no uniformes entre el relleno y el sustrato [8]. Generalmente, para
produccion industrial, se busca economizar la energia térmica manteniendo al minimo la temperatura y
tiempo, manteniendo una buena calidad que no afecte el material base y minimizando las interacciones
entre el material base y el aporte [12]. En soldadura fuerte pueden emplearse atmésferas gaseosas puras y
mezclas de CO,, CO y Hy; gases inertes como Ar, N2, CH4; atmdsfera de vacio; o una combinacion de gas
y vacio. Estas atmosferas controladas tienen como objetivo promover el mojado y el flujo del material de
aporte a traves de la prevencién de formacién de 6xidos y eliminacion de peliculas de éxido durante el

proceso de soldadura fuerte [81].
3.2.3 Defectos en uniones metal-ceramico

Generalmente, hay un aumento de la resistencia mecanica, térmica y quimica en las uniones metal/ceramico
segun la eleccion de los materiales y la aplicacion especifica que se busca para la unién. Sin embargo, los
ceramicos y metales tienen claras diferencias fisicas y quimicas, por tanto, para que estos sistemas puedan
unirse eficientemente se deben tener en cuenta los problemas que estas desigualdades pueden ocasionar. En
la figura 3.3 se observan los defectos que pueden ocurrir durante la unién metal/ceramico. Una capa de
reaccion producida por el mojado o por la capacidad de unién quimica y fisica con baja compatibilidad
puede provocar defectos tipo isla 0 zonas no unidas en la interfase, debilitando la unién especialmente en
el caso de uniones en estado sélido. Asimismo, si la capa de reaccion tiene un alto espesor o forma una capa
de oxido interfacial, conlleva a incrementar su fragilidad y por tanto que sea mas susceptible al
agrietamiento [9, 83]. Ademas, si durante el proceso de union se desprenden o absorben gases puede causar
poros o porosidad, y la formacion de compuestos fragiles o intermetalicos pueden provocar agrietamiento
[81]. Cuando particulas de impurezas o un material orgdnico queda atrapado entre las superficies a unir
crea inclusiones en la interfase de unién, este defecto incrementa las tensiones locales y promueven la

formacién y crecimiento de grietas [9].
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CERAMICO

Agrietamiento
dentro del ceramico

Inclusion

Islas sin unir
0 poros

-

Borde sin unir

Capa de reaccion Daios superficiales

con agrietamiento

Figura.3.3. Esquema de varios defectos que pueden presentarse en uniones metal-ceramico [9, 78, 83, 84].

El factor més importante que pueden ocasionar la fractura de la unién es el desajuste de la expansion térmica
entre los dos componentes unidos [78]. Cuando la union se enfria, el cerdmico queda sometido a tensiones
de traccion los cuales pueden provocar el crecimiento de grietas formadas durante el proceso de unién o
bien crear nuevas. La magnitud y distribucion de las tensiones residuales en las interfaces metal/ceramico
dependen de la geometria de union, la temperatura, el espesor y la composicién de las capas de reaccion
formadas [9]. En muestras cilindricas las tensiones térmicas aumentan con el didmetro de la muestra,
alcanzando su maximo cerca del borde; mientras que, las muestras rectangulares concentran las tensiones
en los bordes afilados por lo que se debe considerar el disefio para disminuir este problema [9, 84]. La
distribucion de la tension térmica o residual no es uniforme en la unién metal/cerdmico, la concentracion
de esfuerzos incrementa con la proximidad de la interfase y la superficie libre. El efecto mas dafiino es
causado por los esfuerzos térmicos de traccidn en la interfase o en la parte ceramica [83]. La mayoria de
las uniones metal/ceramico se fracturan de manera fragil, por lo tanto, para el estudio de la resistencia
mecanica se recomienda un analisis estadistico debido a la dispersion de los resultados [9, 83]. El estrés
térmico en el sistema metal/ceramico se puede atenuar insertando un metal con un coeficiente de expansion
térmica similar al del cerdmico para disminuir la magnitud de dicho esfuerzo, o usando un metal ddctil entre
el metal y cerdmico que se deforme plasticamente bajo la tension térmica, o bien una combinacion de los
dos métodos [9, 84].

3.3 Mojabilidad

Un fenémeno muy importante a tomarse en cuenta en la unién de materiales disimiles es la mojabilidad. La
mojabilidad es definida como la habilidad de una fase liquida de esparcirse sobre una superficie sélida,
durante este fendmeno la quimica de la superficie y las fuerzas superficiales, como las fuerzas de Van Der
Waals o las fuerzas electrostaticas, son fundamentales para determinar si el fluido mojara o no la superficie
de interés [13, 14].
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Durante el proceso de soldadura fuerte se incrementa la temperatura del ensamble o conjunto hasta fundir
el material de aporte; posteriormente, a través de accion capilar, el aporte se extiende sobre las superficies
de los materiales base manteniéndolos unidos al solidificarse formando la interfase de union [9, 80]. La
mojabilidad es el factor dominante en la soldadura fuerte para poder desarrollar la unién a través del
contacto intimo entre los materiales a unir. El mojado consiste en que el metal de aporte liquido se extiende
y adhiere en una capa delgada y continua sobre el material base sélido. La accidn capilar o flujo capilar es
la fuerza por la cual un liquido que estd en contacto con un solido se distribuye entre las superficies de
contacto [80]. La eliminacidn de dos superficies para formar una interfase reduce la energia total del
sistema [9]. A través del flujo capilar, el metal de aporte liquido reduce la energia superficial de una
interfase solido-vapor para lograr mojar el sustrato sélido [81]. Dicho fendmeno se rige de acuerdo con la
ecuacion de Young [8, 9, 80, 81, 85-87]:

cos(8) = Vsv — Vs)/Yw (3.1)

Donde ysv, vsi y v SON las tensiones superficiales solido-vapor (aire), sélido-liquido y liquido-vapor
respectivamente, y 0 es el angulo de contacto o angulo de mojado. El flujo capilar se favorece a angulos de
mojado bajo. Por lo tanto, un buen mojado o sistema reactivo se presenta con 6 < 90°, el mojado perfecto
se encontraria con 6 = 0. El sistema no reactivo ocurre cuando el angulo es elevado, 6 > 90°, es decir el
mojado es muy bajo 0 no hay mojado [9, 15, 81, 82, 88]. Cuando se establecen las condiciones de mojado,
las fuerzas capilares producen el flujo del metal de aporte liquido y este llena el espacio libre entre la junta
[81]. EI mojado puede ser fisico o quimico dependiendo de las caracteristicas intrinsecas establecidas entre
el solido y el liquido. Durante el mojado fisico las fuerzas reversibles de Van der Waals actdan en la
interfase, mientras que en el mojado quimico ocurren reacciones quimicas entre el sélido y liquido que dan

lugar a enlaces fuertes [9]. La energia libre total del sistema puede ser expresado como:
G =G+ Ay (3.2)

Donde A es el area interfacial, y es la energia libre por unidad de area y, G° es la energia libre del sistema.

En la figura 3.4 se presenta un esquema que describe el fendmeno de mojado.

La mojabilidad se determina mediante el equilibrio entre las fuerzas adhesivas (entre particulas diferentes)
y fuerzas cohesivas (entre particulas similares) [88]. El trabajo de adhesién, Wq, se define como la energia
necesaria para separar dos superficies diferentes, es decir, representa el esfuerzo por unidad de superficie
gue es necesario para romper los enlaces interfaciales y crear dos superficies libres, una sélido-vapor y otra
liquido-vapor [85, 88]. Por consiguiente, Waq €s un parametro termodinamico, y puede relacionarse con la

energia interfacial como [9]:
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Waa = Ysv Yo — Vsl (3-3)

Sustrato A Sustrato A Metal de aporte
fundido

Espacio libr

¢ 0
entre la junta 9 A
Sustrato B Sustrato B

Figura 3.4 Esquema de la relacion entre angulo de contacto y la tension superficial. Cuando 6>90°C el

mojado no es suficiente, mientras que 0<90°C el mojado es suficiente [9, 12, 15, 77, 82].

La ecuacion revela que cuanto menor es la energia interfacial, ys1, mayor es el trabajo de adhesion, Wad,
que fortalece la union entre ceramico y metal, y en consecuencia brinda como resultado uniones adherentes
[9, 80]. Ademas, através de relacion directa de 0 y la energia superficial del liquido, la energia de adhesion

solido-liquido puede ser evaluada por la ecuacion Young-Dupré:
Waa = v (1 4 cos8) (3.4)

Donde la cantidad de W4 describe la estabilidad termodinamica de las interfaces entre materiales disimiles.
Los valores de 0 y yiv pueden ser medidos experimentalmente [88]. La mojabilidad tanto en sistemas
metal/metal y metal/ceramico conducen a reacciones en la interfase sélido-liquido, en otras palabras, la
simple disolucion del solido en el liquido o la formacion de una capa tridimensional de un nuevo compuesto
[85]. Los principales aspectos que controlan la mojabilidad son: las propiedades superficiales (tension
superficial), la microestructura del material ceramico y la reactividad de la aleacién de aporte con la
ceramica en la atmosfera de soldadura fuerte [9, 77]. El principal problema para uniones de soldadura fuerte
en materiales ceramicos es el no mojado, por regla general los metales tienen una baja adherencia a la
cerdmica. Los metales liquidos no mojan al sustrato ceramico a menos de se presente una reaccién entre la
interfase ceramica-metal que incremente el mojado del metal liquido [77]. Los ceramicos avanzados son
materiales electrénicamente estables fuertemente unidos mediante enlaces i6nicos o covalentes, sin enlaces
libres que para atraer electrones libres asociados con las cargas metélicas; por lo cual la interaccion entre

metales liquidos y sustratos ceramicos solidos solo es posible tras la disociacion parcial o completa de los
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enlaces atdbmicos [8, 9]. Un angulo de contacto entre 5° y 20° de metal liquido sobre ceramico se considera

un alto mojado [89].

En resumen, el angulo de contacto (8) es el parametro para definir el mojado que es aplicado en la ecuacion
de Young. La ecuacion de Young describe el equilibrio entre las tensiones superficiales del liquido y sélido
en las tres interfases de contacto, es decir, las tensiones entre la gota liquida y la superficie sélida (ys), la
gota liquida y la atmésfera (yw) y, la superficie solida y la atmosfera (ysv). Cuando el angulo de contacto (0)
tiene un valor inferior a 90° significa que la fase liquida moja la superficie sélida, por tanto, la energia libre
en el sistema esta disminuyendo; si 6 = 0° se le denomina mojado perfecto y es aqui donde el sistema estara
en equilibrio cuando la capa liquida cubra toda la superficie s6lida. Mientras que, si el &ngulo de contacto
es mayor a 90° no existen las condiciones adecuadas para el mojado, denominado entonces como bajo
mojado o mojado parcial, si 6>180° la gota liquida se extrae completamente fuera de la superficie s6lida

por lo que se le denomina como condicién de no mojado [9, 13, 14, 85, 86].
3.3.1 Mojado no reactivo, disolutivo y reactivo

En general, se pueden describir 3 tipos principales de mojado: mojado no reactivo (o adsortivo), mojado
disolutivo y mojado reactivo [87]. Si no ocurre ninguna reaccion entre el liquido y el sélido, se le denomina
como sistema inerte [14—-16]. En cambio, cuando el equilibrio termodinamico se presenta, algunos atomos
seran adsorbidos en el sustrato, el espesor de dicha interaccion dependera de la afinidad de los elementos
del liguido sobre el sustrato [13]. Se denomina como sistema reactivo cuando interaccién entre la superficie
y el liquido favorece la formacién de intermetalicos en la interfase, asimismo se le llama sistema disolutivo
si el liquido formado es capaz de disolver el sustrato y forma créateres a lo largo de la interfase formada
[14].

El mojado no reactivo ocurre cuando la interaccion entre las 3 tensiones interfaciales permite un bajo angulo
de contacto y, al mismo tiempo no se produce disolucion ni reacciones entre las fases solida y liquida; el
s6lido conserva su geometria plana original a pesar del metal liquido extendido. Durante este fendmeno no
existe una fuerza impulsora termodinamica para que los componentes A y B reacciones para formar una
fase nueva (AG positivo), sin embargo, se presenta una adhesion de los componentes [88]. Generalmente
el mojado no reactivo ocurre en sistemas de baja temperatura, sin embargo, ocurre a alta temperatura
cuando: a) las fases sélida y liquida son mutuamente inmiscibles; b) la fase liquida estad en equilibrio
quimico con la fase sdlida, es decir, se encuentra saturada de elementos solidos; c) la temperatura no es lo
suficientemente alta para permitir una difusion rapida de los atomos de la fase sélida hacia la fase liquida.

Por otra parte, durante el mojado no reactivo puede ocurrir que la extensién del metal liquido sea mas rapida
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gue el proceso de disolucion, asi que el frente del liquido se mueve rapidamente sobre una superficie plana

sin modificarla [87].

A altas temperaturas, siempre existe disolucidn de sustrato ceramico cuando entra en contacto con un metal
liquido, independientemente de la reactividad del metal [90]. Con el incremento de la temperatura la
movilidad del &tomo es mayor, dando lugar a cierta disolucién de la fase sélida en la matriz fundida. Incluso
si no se producen reacciones, la composicion de la fase liquida cambia con el transcurso del tiempo. En
consecuencia, cambia la tension superficial y se produce una condicién dindmica, y9"; es decir, y4" es la
tension superficial en el momento de la creacion de una nueva superficie [9, 87]. La interfase sélido-liquido
ya no se mantiene en un plano, sino que se forman surcos y/o crestas de tamafio micrométrico por debajo
de la gota [87]. En otras palabras, la disolucién reduce el &ngulo de contacto a través de la disminucién de
la tension superficial del liquido, y posteriormente formando el crater debajo de la gota cuyo angulo de
contacto es menor al dngulo inicial [85]. La etapa disolutiva del proceso de mojado suele ser muy rapida;
la disolucion incrementa debido a los movimientos capilares de Marangoni del soluto. La ecuacién de
Young ya no es valida, el equilibrio de la linea triple debe considerar los vectores verticales de tension

superficial, expresados por la regla de Neumann (ver, figura 3.5) [87]:

Vst ¥Ysv Y (35)

sinfq sin6, sinf3

A medida que el proceso de disolucion cambia las tensiones superficiales yiy y ysi, SUrge un nuevo angulo
de contacto. Si el nuevo angulo es menor que el inicial, tan pronto como se alcanza el valor critico la gota
de liguido saturado se extiende sobre el sustrato sélido produciendo desprendimiento; en la cual la interfase
solido-liquido resultante puede asumir un contorno sigmoideo caracteristico [87]. El tiempo de dispersion
es mayor que en el mojado no reactivo, que pueden ser entre segundos y cientos de segundos, dependiendo

la solubilidad del sélido en el liquido, el tamafio de la gota, el angulo de contacto y la temperatura [85].

Figura 3.5 Configuracion del equilibrio en presencia de la disolucion del solido. [87]

Durante el mojado reactivo, ocurren interacciones quimicas en la interfase sélido-liquido, produciendo
nuevas especies que a su vez pueden modificar la mojabilidad del sistema, a través de la formacién de

nuevas fases interfaciales [87]. En el mojado reactivo la energia libre de Gibbs es negativa para que los
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componentes Ay B reaccionen para formar una nueva fase [88]. EI compuesto que se puede formar depende
de la naturaleza quimica del sistema. Las reacciones gque pueden tener lugar entre sélido y liquido se pueden

clasificar en 4 categorias principales segun el grado de saturacion de las fases involucradas [9]:

a) Reacciones donde sdlo la fase sdlida no estéa saturada con los constituyentes de la fase liquida.
b) Reacciones donde sélo la fase liquida no estéa saturada con los constituyentes de la fase sélida.
c) Reacciones sin saturacion de la fase s6lida con respecto de la fase liquida o viceversa.

d) Reacciones con formacion de compuestos interfaciales.

El modelo Reaction Product Control (RCP) permite describir el mojado reactivo, consiste en la formacién
de un nuevo compuesto en la linea triple a través de la transicion de la energia superficial. Dicho modelo
se muestra en la figura 3.6. En primer lugar, la superficie del sustrato s6lido se encuentra sin reaccionar en
un angulo inicial 6o, la tension interfacial se mantiene constante (etapa 1). Posteriormente comienza la
difusion de los constituyentes de los materiales hasta que el esparcimiento del liquido es detenido por un
sustrato no mojado delante de la linea triple de liquido-solido-vapor (etapa 2), entonces las energias
interfaciales de ys y ysv disminuyen. El avance se da Unicamente a través del crecimiento lateral de la capa
de producto de reaccion mojable (P), hasta que el angulo de contacto (0f) alcanza el equilibrio
termodinadmico sobre el producto de reaccion, 6 = 6 (Etapa 3); en ese momento es donde el elemento

reactivo contenido en el liquido tiene acceso al sustrato sélido [9, 85, 86].

Vv 1)

(YSV'YS]) o

Sustrato

Sustrato

Figura 3.6 Representacion esquematica del modelo RPC [85, 86].

La cinética del proceso de extension del liquido es compleja. Sin embargo, se ha desarrollado un modelo
para la etapa de mojado cuasi-lineal controlado por el proceso de disolucion en funcién del tiempo [86]. La
velocidad de la linea triple en el mojado limitado por reactivo depende del angulo de contacto instantaneo,

donde la variacion con el tiempo sigue la relacion [87]:
cosOp — cosO = (cosOp — cosby)exp (—kt) (3.6)

Donde 6r y 6o son el &ngulo de contacto final e inicial, t es el tiempo, y k es la constante cinética de la

reaccion de disolucidn del sustrato en la linea triple.
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3.3.2 Elementos activos para metales de aporte

La soldadura fuerte puede emplearse para unir cerdmicos avanzados, ya sean 0xidos, nitruros o carburos,
en sistemas ceramico/ceramico o metal/ceramico. Antes era forzoso metalizar la superficie del ceramico
para lograr mejorar el mojado del metal de aporte (por ejemplo, metalizar con Mo-Mn), conocido como
soldadura fuerte indirecta; mediante la metalizacion es posible incrementar la energia superficial, ysv, Y, por
tanto, aumentar la mojabilidad. Actualmente se evita este proceso utilizando elementos activos en el metal
de aporte, de ahi que a este proceso se le conozca como soldadura fuerte activa [9, 15, 91, 92]. Para
aplicaciones de alta temperatura, existen 7 clases o subfamilias de aleaciones de aporte reconocidas por la
norma ISO 17672:2016 que son: Al, Ag, CuP, Cu, Ni, Pdy Au [15, 82]. Aleaciones de plata, cobre y titanio
conforman la base de muchos de los materiales de aporte para soldadura fuerte activa, cominmente

conocidas con las siglas ABA (active brazing alloys) [8, 9].

Para reducir el angulo de contacto en sistemas no reactivos se introducen pequefias cantidades elementos
activos en la aleacién de aporte para soldadura fuerte. Al adicionar dichos elementos activos se libera
energia libre de reaccién, y en consecuencia se disminuye la tensién superficial del liquido, o bien se
incrementa la segregacion del oxigeno en la interfase metal-ceramico [9, 77, 90-92]. El 4ngulo de contacto
entre un metal liquido y un sustrato ceramico generalmente presentan angulos mayores a 90°, pero al
agregar elementos activos al liquido puede reducirse a valores menores a 60° [90]. El contenido del
elemento activo en el aporte debe ser razonable, de lo contrario, aumentara la fragilidad de la junta [91, 93].
El metal activo reacciona con la superficie ceramica y forma una capa interfacial que puede mojarse con el

metal de aporte [12]. En la tabla 3.4 se muestran algunas aleaciones de aporte activas.

Tabla 3.4 Elementos activos y rellenos usados en soldadura fuerte [15, 91, 93].

Sistema Elementos activos y sus aportes

Ti-base Ti, Ti-Cu, Ti-Ni, Ti-Al, Ti-Fe, Ti-Cu-Ag, Ti-Al-V, Ti-V-Zr
Ni-base Ni, Ni-Cr, Ni-Ti, Ni-Mo, Ni-Nb, Ni-W, Ni-Si-Cr-Zr
Al-base Al, Al-Cu, Al-Si, Al-Ti, Al-V, Al-Nb, Al-Cr, Al-Si-Cu
Cu-base Cu, Cu-Ti, Cu-Pd-Ti, Cu-Zn-Ti, Cu-Ni-Mn-Nb

Zr-base Zr, Zr-Ni

Los elementos activos son Ti, Ni, Al, Zr, Hf, Th, V, Nb, Ta y Cr, entre otros. Estos elementos reaccionan
con la superficie ceramica, promueven la disociacion, formando una capa de reaccién y, posteriormente
logran un enlace quimico entre el cerdmico y el metal [9, 91, 93]. En el caso de 6xidos ceramicos como

Al,O3, ZrO,, TiO,, SiO; y MgO, la mojabilidad depende de la afinidad del metal liquido con el oxigeno;
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metales activos como titanio, zirconio, silicio, aluminio, hafhio, manganeso o litio pueden mojar la
superficie de 6xidos cerdmicos, es decir incrementan la adherencia. Asi mismo, los ceramicos covalentes
sin 6xido, como el diamante, SiC, SisNs y BN, también requieren una reaccion quimica interfacial y la
disociacion del sustrato sdlido; metales de transicion como W, Fe, Ti o Ta tienen una alta afinidad por iones

ceramicos por lo cual pueden mojar a ceramicos covalentes [8, 9, 12].

El titanio es el elemento activo méas importante, promueve el mojado a medida que reacciona con el sustrato
ceramico [9, 15]. El mojado y la adhesidn a carburo de silicio, nitruro de silicio y SIAION mejora con las
adiciones de titanio [8, 12]. Sin embargo, es necesario que la atmésfera de union sea muy inerte o de alto
vacio para evitar la formacion de peliculas no metélicas que anulen la actividad del componente activo y
comprometan la integridad de la unién [10]. Titanio, asi como ziconio, berilio y aluminio, pueden formar
Oxidos mas estables que las fases ceramicas y pueden establecer una continuidad quimica entre las
superficies a unir; es decir, el 6xido formado incrementa el mojado. La cantidad de titanio que puede
adicionarse al metal de aporte activo se ve limitada por el incremento de la temperatura tolerable por el

liquido y, el riesgo de reaccion con el oxigeno atmosférico [15, 92].
3.3.3 Mojado sobre sustrato de Al20s

La magnitud de las tensiones superficiales y de la reactividad de los productos entre el aporte y el material
base indican si un liqguido moja o no una superficie [9, 81]. En general, los metales liquidos tienen una alta
energia superficial (yw); dicha energia se encuentra entre 0.5 J/m? y 2 J/m? para metales de bajo y alto punto
de fusion respectivamente [85, 86]. Debido a que en esta investigacion se enfoca en uniones disimiles de
Al;O3 y compuestos de Al,Os-SiC unidos a titanio empleando como material de aporte una aleacion base
Ni, en latabla 3.5 se presentan las tensiones superficiales (ys) de diferentes metales base niquel sobre Al,Os,
Segun lo observado, a temperaturas elevadas se presenta una reaccién fuerte de niquel liquido sobre Al,QOs,
mostrados como valores altos de tensién superficial; pero solo hay un mojado y adherencia moderada sobre
Al,Os. No obstante, cuando se afiaden los elementos activos como el Ti y Cr, disminuye la tension

superficial entre el solido y el liquido creciendo el trabajo de adhesion sobre Al,Os.

En la figura 3.7a se presentan la recopilacion de datos de varios autores sobre el angulo de mojado de
diferentes aleaciones metalicas sobre sustrato de Al.Os. El angulo de contacto del Ni puro sobre alimina
se encuentra entre el 107-150° por lo que se considera un bajo mojado; dichos resultados se reportan a
1470-1580°C (Tm-ni=1455°C). Por otra parte, el Ti puro tiene un angulo de 42°C a 1700°C (Tm-1i =1668°C),
lo que se considerada como un alto mojado. El Cr puro también tiene un mojado bueno, 65°, aunque este

lejos de su punto de fusion (Tm-cr =1857°C); mientras tanto el Fe no moja al sustrato de Al,O3 a los 1550°C
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(Tm-re =1538°C). El Al se funde a los 660°C, pero a 950°C tiene un angulo de 89°, mientras que a los
1250°C se presenta 48° de angulo de mojado; por tanto, es un claro caso de que a mayor temperatura
incrementa el mojado de éxido de aluminio. En algunos casos, el aumento de la mojabilidad es consecuencia
de la formacion de una capa de adsorcion interfacial de compuestos intermedios (oxigeno-metal); por
ejemplo, formacion de Ti en TiO que presenta un marcado caracter metalico. Los solutos con fuertes
interacciones oxigeno-metal pueden formar un nuevo 6xido en la interfase mediante reacciones redox. Por
lo tanto, cuanto mas metalicos sean los productos de la reaccion mejor serd el mojado del sustrato ceramico
[92].

Tabla 3.5 Tension superficial de diferentes metales liquidos sobre sustrato de Al.O3 en vacio.

Metal Concentracion (%at)  Temperatura  Tensién superficial, Referencia
liquido Ti Cr (°C) ¥si (J/m?)
Ni , - 1500 2.44 Howe J. [94]

Ni - - 1000 2.2 Mishra S. y col. [77]
A Naidich Y.V.y
Ni-Ti ~10 i 1500 1.45 Zhuravlev V.S. [95]

Ni-Ti 0.005 - 1475 1.725

Ni-Ti 0.95 . 1475 1.725 Kurkiian C. y Kingery
Ni-Cr - 1 1475 1.725 W. [9€]

Ni-Cr - 9.73 1475 1.725

Por otra parte, en la figura 3.7b se observa Ni con diferentes elementos activos para mejorar el mojado
sobre Al,Os. En general, se observa que la adicion de Ti tiene el mejor efecto en la mojabilidad de Al,Os,
alcanzando el mojado mas bajo para TiNi (0<40°). Ademas, con las adiciones de Cr y/o Fe al Ni se obtiene
un mojado moderado. Para el sistema NisAl la adicion de Al disminuye ligeramente el angulo de contacto
del Ni puro para acercarse a 90°, pero el incremento de la temperatura no cambia drasticamente el angulo
de contacto; a una temperatura de 1397°C, 6 = 94°, mientras que, a 1550°C, 6 = 83°. Adiciones de Ti
promueven el mojado de la alimina por el Ni. Se forman enlaces fuertes metal-oxigeno a partir de la
disminucion en la energia interfacial metal-alimina, dicho fendmeno se presenta a través de la adsorcion
selectiva de atomos de titanio en la interfase. Los enlaces electropositivos del soluto que forman enlaces
metal-oxigeno mas estables que el solvente, tienden a ser tensioactivos o surfactantes influyendo en la
reduccion de la tension superficial, lo que disminuye el dngulo de contacto [97]. Por lo que se refiere a la
informacion recopilada en dichas gréaficas, experimentos fueron realizados bajo diferentes atmosferas como

vacio, Ar, H,, He; sin embargo, los resultados no tienen variaciones significativas entre las diferentes
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atmosferas [98-100]. Al utilizar atmésfera de vacio ocurre evaporacion de Ni, lo que puede llevar a una
disminucidon del O con el tiempo [99]. Asi mismo, la cinética de la expansion de la gota es mucho mas

rapida en alto vacio [100].
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Figura 3.7. Gréfico de angulos de contacto sobre sustrato de a-Al,O3 en atmosfera inerte (vacio, He, Ha
y Ar). a) Angulo de mojado de diferentes metales liquidos puros sobre alimina; b) angulo de mojado de
metales liquidos base Ni sobre alimina. ¢ Kurkjian C.R. (1954) [96];  Champion A. (1973) [97]; ¢ Naidich Y.V. (1974)

[95]; ¥ Kritsalis P. (1992) [98]; ° Howe J.M. (1993) [94]; ™ Merlin V. (1995) [99]; * Zhou X.B. (1995) [101]; ° Silvain J.F. (1998)
[100].

Para analizar a mayor detalle la funcién de los elementos activos sobre el angulo de mojado se recopila la

informacion en las gréficas de la figura 3.9. En la figura 3.8a, se observa claramente el efecto del titanio en

la disminucién del angulo de contacto, pequefias adiciones (< 1%at.) disminuyen sutilmente la tensién

superficial, ys, incrementando la adhesion sobre el sustrato de Al,Os. Sin embargo, cuando adiciona entre

el 1-10%eat. de Ti el 4ngulo de contacto disminuye hasta que se encuentra en un rango moderado de mojado

(90-60°). Podria ser deseable una alta concentracion de elemento activo, sin embargo, el porcentaje de
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elemento activo no es lo que gobierna la eficacia del metal de aportacion, sino su actividad quimica general
[8]. En cuanto a las adiciones de Cr en niquel se observa el mismo comportamiento en la disminucién del
angulo de contacto, observando los menores angulo a el 10 y 22%eat. de Cr, este Gltimo alcanza 90° cuando
se tiene Fe y Cr. No obstante, se mantiene en un rango de bajo mojado (> 90°) como se observa en la figura
3.8b. La adicion de Cr en Ni no conduce a la formacion de 6xido de cromo en la interfase metal/alimina.
Ladisolucion del sustrato de Al,Os en el metal liquido, Ni o NiFe, aumenta con la cantidad de Cr [98, 102].
El cromo tendrd dos efectos: a) una mayor concentracion de grupos oxigeno-metal disuelto debido a
reacciones interfaciales, que pueden adsorberse en la interfase metal/6xido ceramico; b) una mayor
capacidad de adsorcion de grupos O-Cr en comparacion de grupos O-Ni [102]. En general, pequefias
adiciones de Cry Ti no tienen un efecto significativo sobre la tension superficial del Ni; sin embargo, tanto
el Ti y Cr reducen notablemente la energia de la interfase. La superficie de 6xido cerdmico estd dominada
por aniones de oxigeno, y hay poca atraccion entre una superficie de 6xido y un metal inerte. Solo los
componentes altamente electropositivos, como Cr y Ti, tienden a concentrarse en la interfase a través del
proceso de quimisorcion. Los materiales que forman dxidos mas estables (Cr, Ti) que el disolvente (Ni) se

adsorben en la superficie del éxido [96].

Mientras que en el sistema Ni-Al, analizado en la figura 3.9c, tiene un comportamiento similar al efecto del
Cr, disminuyendo el angulo de contacto de Ni puro, pero permaneciendo dentro del rango de bajo mojado.
El menor angulo de mojado fue con un 25%eat. de Al en un rango de 82-106° a temperatura de 1397°C.
Cabe destacar que el Ni posee mayor contenido de Al en solucion respecto a los contenidos de elemento
activo de las figuras 3.9a y 3.9b. A concentraciones bajas, el Al incrementa el angulo de mojado debido a
la formacion de una capa de éxido en la superficie de la gota que inhibe el mojado. En condiciones que
eviten el efecto de la pelicula de éxido sobre la mojabilidad a través de la desoxidacion (mecanismos de
disolucién-evaporacion), que ocurre a altas concentraciones de Al, el aluminio aumenta el trabajo de
adhesion y por tanto mejora significativamente el mojado de Ni sobre Al,O3 [99]. La adicidn de Ti en NiAl
disminuye el &ngulo de contacto, ademas cambia dréasticamente el modo de union y ruptura; cuando se trata
de la aleacion NiAl la union es débil y adhesiva, mientras que al contener titanio le unién es fuerte y
cohesivo [100].
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Figura 3.8 Grafico de angulo de contacto segun el efecto de los elementos activos en Ni. a) Contenido de
Ti (%at.) en Ni evaluado a 1475°C y 1500°C; b) contenido de Cr (%at.) en Ni evaluado a 1470°Cy
1475°C; c) contenido de Al (%at) en Ni evaluado a 1397°C, 1478°C y 1550°C.9 Kurkjian C.R. (1954) [96]; @

Champion A. (1973) [97]; ¢ Naidich Y.V. (1974) [95];  Kritsalis P. (1992) [98]; ™ Merlin V. (1995) [99]; ° Silvain J.F. (1998)
[100].
En la figura 3.9 se presenta el angulo de contacto de diferentes aleaciones metalicas sobre un sustrato de
SiC. El niguel liquido tiene una alta mojabilidad sobre el sustrato de SiC, alcanzado 65° y 36° a 1460°C y
1500°C respectivamente. Asi mismo, el aluminio también cuenta con un alto mojado, alcanzando 42° a

1250°C y 34° a 1100°C. En el caso de las aleaciones TiAls, TiCr, TiNi y NisAl, el angulo de mojado es
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alto, mientras que para TiNi sobre sustrato de SiC es un dngulo moderado. Para la mayoria de los metales
liquidos, el angulo de contacto es considerablemente menor en SiC y C que en Al;O3 [94]. EIl cromo se
utiliza como elemento activo en la soldadura fuerte de diamante y grafito [15]. Los carburos cerdmicos
tienen un mojado mejor dado que los enlaces metélicos y covalentes tienen un caracter similar; cuando el
cerdmico tiene un caracter mas covalente, el angulo de contacto disminuye. El angulo de contacto
incrementa a medida que aumenta la ionicidad entre los componentes ceramico, como en el caso de los
Oxidos ceramicos. Cabe sefialar que la mojabilidad de una superficie ceramica también depende en gran

medida de la estequiometria y la estructura de la superficie [94].
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Figura 3.9 Gréfico de angulo de contacto de diferentes metales liquidos sobre sustrato de SiC evaluados
en atmosfera de vacio. @ Champion A. (1973) [97]; ® Howe J.M. (1993) [94]; ¢ Passerone A. (2004) [92].

3.4 Interfases en sistemas metal-ceramico.

Las uniones entre cerdmico y metal es dificil. En general, hay dos factores principales que intervienen en
este tipo de sistemas de unién [9, 79, 103]. En primer lugar, es necesario el establecimiento de una interfase
metal-cerdamica bien adherida, pero que se ve obstaculizado por la baja o nula difusién atomica del
ceramico. Los 6xidos, carburos y nitruros cuentan con enlaces i6nicos o covalentes estables que obstaculiza
la difusion a diferencia del enlace metélico. En segundo lugar, intervienen los coeficientes de expansion
térmica. El calentamiento y enfriamiento durante el proceso provoca tensiones dentro de la interfase de
union. En los materiales ceramicos la dilatacion y contraccion térmica es baja mientras que en los metales
es elevada; por tanto, la unién del ensamble disimil puede fallar si existe una diferencia elevada entre los
coeficientes de expansion térmica [79, 103]. La clave para una unién exitosa en sistemas disimiles es
establecimiento de interfaces de unidn que sean capaces de amortiguar las diferencias entre sus propiedades

y caracteristicas quimicas [9].
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A su vez, el enlace quimico y la coincidencia de red rigen las caracteristicas del enlace interfacial [78]. Las
interfaces metal/ceramico tienen discontinuidad estructural, especialmente en estado electronico. Las
ceramicas tienen enlaces estables covalentes o idnicos, pero no enlaces metalicos relacionados con los
electrones libres; esta diferencia quimica a veces impide la formacion de enlaces estrechos interfaciales en
sistemas metal/cerdmico [78, 88]. Para sélidos cristalinos con estructuras periddicas de largo alcance, las
disposiciones atémicas en la interfase solido/sélido pueden clasificarse como coherente, semi-coherente o
incoherente, como se observa en la figura 3.10. Una interfase coherente ocurre cuando el grado de desajuste,
d, es pequeio (8 < 5%), y la red atdmica de las dos fases es la misma en todo el plano interfacial. Cuando
la tension del desajuste entre las dos fases es mayor se forma una interfase semi-coherente, donde se
presentan dislocaciones espaciadas en la red atomica. La interfase incoherente ocurre cuando los parametros
de red y/o la estructura cristalina de la interfase difieren significativamente, lo que resulta en una falta de
coincidencia en el limite de plano. Las disposiciones atdmicas acttan sobre el trabajo de adhesion, Waq. La
interfase coherente tiene un Way mayor que el de las interfases semi-coherente e incoherente; debido a que
la presencia del desajuste de la red atomica debilita y reduce la densidad de los enlaces interfaciales
disminuyendo el Wy [88].
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Figura 3.10. Esquema de la disposicion atomica en las interfases solido/sélido [88].

La creacion de interfaces de union metal-ceramica depende tanto de las propiedades intrinsecas de los
materiales involucrados como de la técnica de union empleada (mecénica, directa o indirecta). La union
por fijacion mecanica se lleva a cabo sin fusionar las superficies del metal y cerdmico, se utilizan elementos
de sujecidn para fijar los componentes, por lo cual no existen reacciones quimicas en la interfase. La unién
indirecta y directa promueve la union fisica o quimica entre los materiales, a través del uso o no de un
material intermedio (material de aporte y/o capas intermedias) respectivamente [8, 9]. Para alcanzar un
contacto intimo entre las superficies metal y ceramica en la unién en estado s6lido es necesario aplicar
presion y temperatura elevada, por debajo del punto de fusion de los componentes a unir. EI metal se

deforma para completar el contacto entre las superficies. Posteriormente, el metal en la interfase se
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recristaliza produciendo una interfase coherente; o bien, ocurre una reaccion quimica entre el metal y el
ceramico. Este ultimo caso, puede llevar a la difusion entre ambos componentes o la produccién de nuevos
compuestos en la interfase. Ademas, la difusion elimina los huecos en la interfase mediante la nucleacién
de poros internos en el metal por el efecto de Kirkendall. Si se presenta desprendimiento de gas en la
interfase debido a una reaccion, el gas queda atrapado en la interfase formando huecos o poros; sin embargo,
puede eliminarse por difusion a lo largo de la interfase o a través del metal [8, 103]. Por otra parte, cuando
se realizan las uniones por soldadura fuerte (unién indirecta), se forma una fase liquida en la interfase que
logra el contacto de los sustratos. El material de aporte de soldadura fuerte se funde durante el proceso,
moja las superficies y reacciona quimicamente con el metal y cerdmico. Estas reacciones quimicas de
observan en uniones metal-ceramico exitosas [8, 9, 103].
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Figura 3.11 Morfologias interfaciales cuando se une metal y ceramico [103].

Como se observa en la figura 3.11, el sistema metal-ceramico da lugar a 4 tipos principales de morfologias
en la interfase de union: a) no reactivas y no difusivas, o también denominada interfase nitida sin capa de
reaccion ni de difusion; b) penetrativo; ¢) reactivo; d) difusivo [78, 84, 103]. Las interfases con capa reactiva
y difusiva crecen principalmente en metales, pero poco en los cerdmicos debido a que la difusion atdmica
es mas facil en los metales [78]. Las interfases del tipo no reactivas y no penetrantes son microscopicamente
planas y pueden ser coherentes o incoherentes. Por otro lado, la interfase penetrante ocurre cuando el metal
penetra en la ceramica durante la union bajo alta presion a alta temperatura, en particular, cuando se utiliza

como capa intermedia un compuesto de una mezcla de polvos de metal y ceramica para reducir los esfuerzos
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térmicos provocados por la diferencia en expansién térmica entre el metal y cerdmico. La interfase penétrate
se produce con facilidad, por tanto, la interfase es complicada y no plana. En el caso de la interfase reactiva
sucede que el metal y ceramico reaccionan quimicamente para la formacion de la interfase, donde pueden
crearse diferentes tipos de compuestos dentro de ella. La interfase reactiva es la que constituye a las uniones

metal-ceramico [103].
3.3 Antecedentes de soldadura en Al>Oz, Tiy aporte MBF-15

La mojabilidad de las superficies cerdmicas es baja debido a que el enlace i6nico-covalente restringe el
movimiento de los electrones a comparacion de la nube electronica que posee el enlace metéalico. Como
resultado, se requiere una mayor de energia en la formacion de una interfase ceramico-metal debido a que
provoca una discontinuidad electronica que requiere mucha energia, de modo que se produce una falta de
mojado [75]. Es asi que, aunque no se pueda evitar la naturaleza de las ceramicas, la seleccién de los

materiales a unir para ser lo mas compatibles entre si es un punto critico previo al proceso de unién.

Se han realizado varias investigaciones sobre el cerdmico de alimina, Al;Os, unido a titanio y aleaciones
base titanio por la técnica de soldadura fuerte soldadura fuerte, generalmente se emplean laminas de aporte
gue contienen plata, cobre, titanio y/o cobre. Cao J. y col. [104], investigan la unién del sistema
Al,O3/Ti6Al4V en atmdsfera de vacio, en el rango de temperatura de 800 a 950°C por tiempos de 5 a 60
minutos. Entre las superficies de los materiales base se inserta una ldmina de Ag-Cu de 50 um de espesor,
ademas de una intercapa de cobre; por tanto, esto resulta en un ensamblaje Ag-Cu/Cu/Ag-Cu. Las uniones
forman una interfase con una estructura en forma de capas, sobre la superficie de Al,O3 se tiene a formar
el intermetalico Tis(Cu, Al)2.0 mientras que sobre la superficie de Ti6Al4V se encuentra a-Ti seguida de
una capa de Ti,Cu. En la parte central las fases intermetalicas detectadas son como TiCu, TisCus y Ti>Cus.
Asi mismo es importante recalcar que a mayor temperatura, las capas interfaciales incrementan en espesor

y este tipo de sistema tiende a presentar una fractura fragil en el ensayo de corte realizado a los ensambles.

Niu G.B. y col. [105] evaltan la microestructura de Al,O3 unido a la aleacion de TiAl utilizando un aporte
de Ag-Cu-Ti en forma de pasta al cual se le adiciona polvo de boro de 1 pum, el ancho de la pasta se encuentra
entre 100-150 pum. Los ensambles se unieron a 880-960°C por 10 minuto con una atmdsfera de vacio. El
boro reacciona con el titanio formando filamentos de TiB, los cuales actian como sitios de nucleacion
promoviendo la formacion intermetalicos finos en la interfase se union. El titanio es el principal elemento
activo que participa en la unién de estos sistemas. En general, la microestructura obtenida en la interfase de
unién consta de 4 regiones. En primer lugar, se forma una capa de reaccion adyacente a Al.O3z que contiene

Tiz(Cu, Al);O; enseguida se encuentra una matriz de Ag con intermetélicos finos de Cu, Ti(Cu, Al) y
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AICu,Ti. La siguiente zona se trata de grandes precipitados de AlCu,Ti sobre la matriz de Ag. Finalmente
se forma una capa sobre la superficie de la aleacion base de TiAl que contiene AICuTi con remanentes de
B.. Cabe sefialar que un contenido moderado boro (0.5% en peso) en la pasta de aporte empleada para la

soldadura fuerte tiene la mejor resistencia al corte para ensambles unidos a 880°C.

En el caso de unir el sistema AlO3/Al,O3 por soldadura fuerte, Ali M. y col. [106] emplean un aporte de
Ag-Cu-Ti en atmdsfera de vacio y argdn, alcanzando una temperatura de 815-875°C y utilizando un rango
de tiempo de unién de 2-300 minutos. Después del proceso de union sobre la superficie de Al,O3 se forma
una capa micrométrica de TisCuszO, ademas de precipitados adheridos al ceramico de y-TiO; mientras que
la interfase es una matriz rica en Ag-Cu-Ti con precipitados distribuidos de TisCusO. Al incrementar la

temperatura y tiempo de unién los precipitados crecen y disminuye su distribucion homogénea.

En cuanto a facilitar el proceso de unioén ceramico-metal a nivel comercial, cominmente a la superficie de
los ceramicos de Al,Os se les aplica una metalizacion con molibdeno, manganeso, Mn-Mo o tungsteno.
Dicho metalizado de un bajo coeficiente de expansion térmica y mejora el mojado de la superficie ceramica
para lograr interactuar con el metal base a unir [9, 75]. Tal es el caso de la investigacion de Lemus-Ruiz J.
y col. [107] que produjeron uniones Al.Os/Ti, por la técnica de union en estado liquido a alta temperatura,
1100°C en atmosfera de vacio durante 150 a 300 segundos. Previo al proceso de union se establecié un
recubrimiento de molibdeno sobre la superficie cerdmica de alumina, con 2 a 4 um de espesor, ademas de
agreg6 una lamina de oro para promover la union. Dichas uniones resultaron en interfases homogéneas sin
defectos. Asi como una buena interdifusion debido a la alta afinidad entre el oro y titanio dando lugar a
intermetélicos como TisAu y TiAu; mientras que el molibdeno forma una linea en la capa de reaccién dentro

de la interfase y sobre la superficie de Al,Os.

Asi mismo, es conocida la compatibilidad entre Al,O3 Y titanio, por lo cual es posible utilizar un metalizado
de titanio sobre superficie de Al,O3 para producir uniones por soldadura fuerte. Tal es el caso de Nascimento
R.M. y col. [108] donde se lleva a cabo la union a 820°C bajo atmosfera de alto vacio de dos tipos de
ensambles a partir de Al,O3 con un recubrimiento de titanio de 5 pm, los sistemas Fe-Ni-Co/AlLO; y
Cu/Al,0s. Ademas, una lamina de aporte de Ag-Cu se utilizé entre dichas superficies para unirlas. En ambos
sistemas el periodo de union es de 10 minutos y se obtienen uniones libres de defectos microestructurales,
sin embargo, tienen diferencias significativas. En la interfase formada por el sistema Fe-Ni-Co/Al,O3 se
establece una capa de reaccion entre el recubrimiento de titanio y la superficie de alimina que es producto
de la interaccion de los mismos. Enseguida, en la interfase se forman microconstituyentes eutécticos de Ag-
Cu e intermetalicos de Ti, Fe, Niy Cu; todo ello consecuencia la disolucion de los elementos del metal base

promovidos por el eutéctico de Ag-Cu.
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Otra alternativa en la unién de Al,O3 es a través de una metalizacién por ambos lados de la ldmina de aporte
de titanio con una pelicula de plata (20 um) seguida de una capa de cobre (5 um), como fue realizado por
Emadinia O. y col. [109]. Las uniones con Al,Oj3 utilizaron dos aleaciones de titanio como metal base, y-
TiAl 'y Ti6AI4V; los experimentos se realizaron a 980°C por 30 minutos en atmdésfera de vacio. En ambos
ensambles, la unién sobre la superficie de Al,O3 es promovida por la formacion de una capa rica de titanio
gue contiene una mezcla de 6xidos del mismo. Enseguida, en la interfase de unién se forma una capa de -
TisAl + y-TiAl, y una capa de a-Ti + Tix(Ag, Cu) en la uniéon producida con y-TiAl y Ti6Al4V
respectivamente. Asi mismo en la zona central de la interfase se presenta una matriz rica en a-Ti que
contiene intermetalicos de Ti(Ag, Cu) y TiAg. A partir del empleo de un aporte metalizado se promueve
la formacion de interfases mas homogéneas, evitando el establecimiento de fases fragiles base plata, y por

tanto evitar un tratamiento térmico en la junta posterior al proceso de unién.

Con respecto a la lamina de aporte comercial MBF-15, se trata de un material que provee buena resistencia
a la corrosion para emplearse en la union de aceros convenciones, aceros inoxidables y aleaciones base
niquel. El MBF-15 puede ser utilizada en atmosferas protectoras inertes o de vacio por la técnica de
soldadura fuerte [110]. De modo que, debido a su composicién quimica, estructura amorfa, espesor y
flexibilidad de la lamina, hacen al MBF-15 un buen candidato para ser empleado tanto en ceramicos como

aleaciones metalicas que se utilicen para aplicaciones de alta temperatura.

En el caso de uniones por soldadura fuerte utilizando como material de aporte la [amina MBF-15 se
encuentra el caso de Kim K.y col. [111] que investigan el sistema para un sistema de enfriamiento de gas
para un horno de alta temperatura. Los investigadores emplean de aleaciones base niquel (Haynes 230,
Inconel 617, Hastelloy-X). para unir a 1100, 1150 y 1190°C durante 5 minutos en atmosfera de vacio. La
interfase formada consta de una matriz eutéctica de Ni con precipitados de boruro de cromo y siliciuro de
niquel; mientras que sobre toda la superficie del niquel crece epitaxialmente de la fase y-Ni creada a partir
de la disolucion del material base. Por otra parte, existe difusion de cromo y boro desde el material de aporte
fundido hacia el metal base, creando boruro de cromo en el limite de grano de la aleacion de niquel. Asi
mismo sobre el metal de niquel, se forman precipitados de carburo de NiCrFe en respuesta al mecanismo
de endurecimiento por precipitacion del metal base. Con el incremento de la temperatura de unién, el
espesor de la interfase y el tamafio de los precipitados disminuye. Ademas, también la dureza del ensamble
disminuye a mayor temperatura de unién, debido a que la fase eutéctica precipitada a baja temperatura es

dura y quebradiza.

Igualmente, Saha R.K. y Khan T.I. [112] unieron una aleacion base niquel (Inconel MA 758) con la aleacion

de aporte MBF-15. Las uniones se realizaron en vacio a temperaturas de 1105°C por tiempos de 2, 15y 30
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minutos. El proceso de unién produjo interfases con estructuras eutécticas en la linea central causadas por
el enfriamiento del liquido remanente en el centro de la interfase, esta estructura disminuye al optimizar el
tiempo de unién. Asi mismo, al incrementarse el tiempo de unién, se produce una segregacion de
precipitacion intermetalica en la zona adyacente a la interfase, es decir, en el metal base continuo a la
interfase de unidn; estos precipitados estan compuestos de boruro de niquel y cromo. Lo ideal es evitar la

saturacion de precipitados de boro que fragilice la interfase de unién.

Similar el caso anterior, Binesh B. y Jazayeri Gharehbagh A. [113] obtuvieron una interfase con una
estructura eutéctica en el centro utilizando el MBF-15 como aporte. Esta investigacion fue realizada en
atmdsfera de vacio a 1130-1170°C, con un tiempo de permanencia de 5 a 120 minutos. Como metal base
se utilizé la aleacidn base niquel IN738LC, ademas los espesores del MBF-15 empleados variaron de 35 a
140 um. La estructura eutéctica en el centro de la interfase ocurre a mayores espesores del MBF-15, asi
mismo dicha microestructura disminuye al incrementar el tiempo de union. Los intermetalicos eutécticos
formados fueron NisB, CrB y NisSi. Asi mismo con el incremento del tiempo y temperatura de unién
aumenta la difusion de los elementos del MBF-15 hacia la zona adyacente al metal base, dando lugar a la
formacidn precipitados de boro en forma de agujas lo que incrementa la dureza en la zona afectada por la

difusion.
3.4 Materiales precursores

3.4.1 Alumina

El 6xido de aluminio o alimina, Al.Os, es parte de los ceramicos avanzados mas importantes a nivel global.
Cerca de 45 millones de toneladas de Al,O3; son producidos a nivel mundial a través del proceso Bayer
utilizando como materia prima el mineral de bauxita [17]. La forma hexagonal del 6xido de aluminio,
denominada a-A1,0s3, se trata de la estructura termodinamica mas estable de la alimina. Las dimensiones
de la celda unitaria hexagonal (a-Al,O3) son ¢ =1.297 nmy a=0.475 nm, con c¢/a = 2.73, y cuenta con una
densidad de 3.987 g/cm? [20, 32, 114].

Entre los atributos del éxido de aluminio estan altas propiedades térmicas, quimicas y fisicas respecto con
otros materiales cerdmicos, su punto de fusion es hasta la temperatura de 2319 K. La excelente
estequiometria y la estabilidad de Al,Os lo convierten en un componente importante como un protector de
Oxido formado en la superficie de metales y aleaciones de alta temperatura [17, 32]. a-Al,O3 es un material
inerte, es decir, tiene una excelente resistencia a la corrosién, ademas es un material duro y resistente a la
rayadura (9 en la escala de Mohs). Las propiedades fisicas como la resistencia a la fatiga o a la fractura

dependen directamente del tamafio de grano, la porosidad y la pureza de la alimina. Otra caracteristica
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relevante de este material es la alta mojabilidad superficial de Al,Os por moléculas de agua y bioldgicas,
consecuencia de un bajo coeficiente de friccion [114]. La alimina tiene dos grandes ventajas entre todas
las ceramicas avanzadas: el bajo costo del material y la facilidad para ser sinterizada, este Gltimo debido a
la rara capacidad que tiene de poder ser sinterizada sin presion alcanzando una densidad total en el aire
[55].

Los ocho métodos méas importantes en el mundo para la creacién de piezas con alimina son: Prensado
uniaxial (uniaxial die pressing), Prensado isostatico en frio (CIPing), moldeo por inyeccién de polvo (PIM),
Tapecasting, Slipcasting, Extrusion, Mecanizado verde y Fabricacion aditiva (impresion 3D). Otros
métodos especializados de formacién de alimina a nivel industrial son gelcasting, thixotropic casting y fuse
casting. Finalmente, algunos ejemplos comunes que contienen alimina incluyen: bujias, arandelas, sellos
de bombas, sustratos electrénicos, medios de molienda, baldosas resistentes a la abrasion, herramientas de
corte, bioceramica, aplicaciones ortopédicas y dentales, armaduras corporales, articulos de laboratorio y

piezas de desgaste para las industrias textil y papelera [6, 55].
3.4.2 Carburo de silicio

El carburo de silicio, SiC, es un material ceramico estructural que tiene una alta resistencia a temperaturas
elevadas y al desgaste. De forma natural se encuentra como el mineral de moissanita en meteoritos, sin
embargo, se hallan en muy bajas cantidades [115]; por tanto, el material de SiC se sintetiza a partir de silice
y coque mediante técnicas industriales [25]. Los métodos de sintesis se iniciaron en los afios 1885 por
Cowless y en 1892 por Acheson [25, 26]. A partir del desarrollo de la técnica de sinterizacién sin presion
para SiC, por la empresa General Electric, este material se comenz6 a utilizar a en el sector industrial en

una ampla gama de aplicaciones como material estructural [25].

La unidad estructural fundamental de carburo de silicio es un tetraedro coordinado primario unido
covalentemente, ya sea como SiC, 0 CSia., es decir, cada &tomo de Si esta unido tetraédricamente a cuatro
atomos de carbono y cada 4tomo de carbono esta unido tetraédricamente a cuatro atomos de silicio. Los
cuatro enlaces se encuentran dirigidos a los vecinos teniendo un caracter casi puramente covalente; segln

la formula de Pauling, la contribucion idnica de enlace es aproximadamente del 12% [26].

El carburo de silicio cristaliza en diferentes tipos de estructuras cristalinas que varian segin su forma de
apilamiento, este fenémeno se le conoce como politipismo (en inglés, polytypism) [25, 27, 116]. La
estructura cristalina del SiC presenta una serie de secuencias de ordenamiento unidimensionales diferentes
sin ninguna variacidon estequiométrica, cada una de estas estructuras se le denomina “politipo”. Cada

politipo de SiC se especifica segln el nimero de bicapas de SiC en la celda unitaria y el sistema cristalino,
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conocida como notacién de Ramsdell: C para cubico, H para hexagonal y R para romboédrico [27]. Existen
méas de 200 politipos de SiC, los mas importantes y estudiados son el 3C-SiC, 4H-SiC y 6H-SIC. La
densidad de SiC se encuentra en el rango de 3.166 a 3.24878 g/cm? dependiendo del politipo, estos datos
son medidos mediante datos de rayos x [117]. Es aceptado referirse al politipo ctibico como B-SiC, y a todas
las estructuras no cubicas (hexagonal y romboédrica) como a-SiC. Los parametros de red del cristal de a-

SiC es a=b=3.078 Ay c= nx2.518 A (n>2), donde n representa la frecuencia observada [26].

El SiC tiene un enlace quimico altamente covalente lo que impide la produccién de cuerpos densos por
metalurgia de polvo. Ademas, presenta un coeficiente de autodifusion extremadamente bajo, de modo que
la densificacion de este material solo es posible a presiones y/o temperaturas altas [115, 116]. Para
densificar el carburo de silicio es necesario utilizar aditivos de sinterizacion. Esta técnica de sinterizacion
se conoce como Sinterizacién en fase liquida (LPS), en la que los aditivos utilizados ayudan a las particulas
de interés a coalescer para formar cuerpos densos de ceramicos estructurales. Las temperaturas de
sinterizacion de SiC superan los 2000°C, por lo cual los aditivos tienen como objetivo disminuir la

temperatura de sinterizacion y mejorar o preservar las propiedades mecanicas mas relevantes [115].

El carburo de silicio es un elemento ligero a causa de que esta compuesto de elementos ligeros, C y Si,
ademas debido a su alta fuerza de enlace interatémico tiene un bajo coeficiente de expansion térmica
(4.3x10%°C), cuenta ademéas con una alta conductividad térmica, el cual depende directamente de las
impurezas que contenga el material actuando como aislante eléctrico o semiconductor, alta resistencia y
alta dureza; estos ultimos puntos son de relevancia para sus aplicaciones en herramientas abrasivas y de
corte. El carburo de silicio se emplea desde el area de medicina, en protesis y dispositivos electronicos,
como en la ingenieria de componentes, en turbinas, turbogeneradores, reactores de fusién entre otros,

ademaés la cantidad de aplicaciones incrementan afio con afio [26, 115, 116].
3.4.3 Titanio

La extraccion de titanio se realiza principalmente a través de los minerales ilmenita (FeTiO3) o rutilo (TiO5),
posteriormente pasa por un proceso de purificacion, el cual tiene un costo elevado, para la fabricacién de
las diferentes aleaciones de titanio [118]. A la temperatura de 882°C, el titanio sufre un cambio de estructura
cristalina, es decir, un cambio alotropico. El titanio tiene una estructura cristalina hexagonal (hcp) a
temperatura ambiente, denominada a-Ti. Una vez que se superan los 882°C, la estructura se transforma en
cubica centrada en el cuerpo (bec), llamada B-Ti. La estructura hexagonal no permite la maleabilidad lo que
causa fragilidad. Dependiendo de los elementos aleantes, se pueden obtener aleaciones con

microestructuras del tipo a, 3 0 o/p [118-121].
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Durante el enfriamiento del titanio a partir de la fase B-Ti, se produce la microestructura mas comun
conocida como acicular o lamelar a. Como resultado, las multiples orientaciones de o adquieren una forma
de tejido de canasta o widmanstatten. Otro tipo de microestructura que se puede formar en el titanio es la
martensita o, la cual se trata de una estructura tipo o sobresaturada no equilibrada consecuencia de la

transformacion de f sin difusion [119].

El oxigeno es el principal elemento de aleacion del titanio comercialmente puro, seguido de pequefias
cantidades de elementos estabilizadores [119]. Ademas, al ser un metal de transicion, el titanio tiene una
capa incompleta en su estructura electrénica lo que le permite formar soluciones sélidas con una gran
cantidad de elementos, siempre y cuando el factor de tamafio se encuentre en el rango de + 20% [122]. En
general, el titanio es un elemento altamente reactivo, asi que tiene una alta afinidad con el oxigeno. Como
resultado, esta facultad le proporciona capacidad de formar una capa de 6xido impermeable que lo protege
de la corrosion (pasivacion). La densidad del titanio es de 4.506 g/cm?, lo que demuestra su gran ligereza,

adem@s cuenta con excelentes propiedades mecénicas, fisicas y quimica [118, 122].
3.4.4 Material de aporte amorfo base niquel

El término de material de aporte es empleado en la soldadura fuerte para referirse a la aleacion que forma
la union; este es puesto entre los materiales base, al calentarse las piezas el material de aporte se funde y
posteriormente se solidifica estableciendo la union [15, 123]. Los metales de aporte pueden estar
disponibles en diversas formas como lamina, pasta, polvo, alambre o varilla [124]. Al elegir la forma del
aporte se tiene en cuenta los materiales base a unir, asi como el método de calentamiento de soldadura
fuerte a emplear [12]. En la actualidad, existen un gran nidmero de materiales de aporte para soldadura

fuerte, clasificados en familias o clases segin el elemento metalico principal que lo conforma [15].

Para la técnica de soldadura fuerte de alta temperatura generalmente se prefiere el uso de laminas de aporte
de composicion eutéctica. Este tipo de laminas de aporte amorfas son fabricados a través de la tecnologia
de solidificacion rapida. De ahi que las laminas amorfas tienen un gran flexibilidad y ductilidad que facilitan
su colocacion sin importar el disefio de las piezas a unir [123, 125, 126]. Una de las ventajas se las laminas
amorfas es su fusién instantanea que permite tiempos de soldadura cortos, esta caracteristica es
consecuencia de la distribucion desordenada que tienen los &tomos lo cual permite que recorran distancias
mas cortas para formar una fase liquida uniforme [126]. Comercialmente las laminas de aporte para
soldadura fuerte producidas por el método de solidificacion répida se denominan laminas Metglas,
designadas como series MBF-XX [123, 124].
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La familia de materiales de aporte base niquel se utilizan para alta temperatura. No es comun el uso de
niquel puro como metal de aporte, debido a que tiene un alto punto de fusion (1455°C); solamente se emplea
en casos especiales de unidn a alta temperatura como para la soldadura de molibdeno y tungsteno. Para
disminuir el punto de fusion del aporte, se agregan elementos depresores como boro, carbono, cromo, cobre,
fosforo, manganeso, silicio y zinc; de ahi que se producen una gran variedad de metales de aporte con
niquel. Asi mismo, este tipo de aporte los puede emplearse tanto en metales base ferrosos y no ferrosos
resistentes a la alta temperatura [8, 15, 124]. Entre las caracteristicas destacables de los metales de aporte
base niquel se encuentran una buena fluidez, alta ductilidad resistencia a la corrosion, presion de vapor,
costo y disponibilidad accesibles. El aporte denominado como MBF-15 o BNi-1 (segun la clasificacion de
la American Welding Society, AWS) pertenece a la clase de aleaciones amorfas de aporte base niquel y
contiene Cr, Fe, B y Si. Los elementos de boro y silicio, ademas de reducir el punto de fusién, mejoran la

fluidez y mojabilidad del metal de aporte; mientras que el cromo provee resistencia a la corrosién [8, 124].
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Capitulo 4 Desarrollo experimental

La secuencia de las actividades realizadas durante el progreso del trabajo de investigacion es primordial
para comprender el alcance del trabajo. En este capitulo se describe el desarrollo experimental realizado

durante el proyecto de investigacion de doctorado.
4.1 Introduccion

En la figura 4.1 se encuentra un esquema donde se resumen las principales etapas ejecutadas durante el
proyecto. A continuacion, las técnicas y equipos utilizados en cada etapa para la obtencion de los resultados

del proyecto son descritas en cada seccion de experimentacion.

Sintesis de pseudoboehmita |
(PB)
¥
Calcinacién de PB y tamizado | ¢
de particulas de Al,O, + IR
¥ + DRX
Mezclado v * Tam,ano de
" 100%wi ALO; > Caracterizacion [ particula
o 95% wt. AL,O,+5% wt. SiC - MEB
< 85% wt. ALLO,+15% wt. SiC
|
¥ ¥
Mezclado por rotavapor Mezclado por molienda de bolas
¥ ¥
Sinterizacion convencional (CS) Sinterizacion asistida por corriente
1500°C, Argon eléctrica pulsada (PECS)
1600°C, Aire 1600°C, Vacio
: |
¥ :
Unidn por soldadura fuerte
* Argon, *Vacio
A4
L »  Caracterizacion [€s==ssssseeesss i
\4

+ MEB
* Densidad relativa
* Micro dureza

Figura 4.1 Diagrama general del desarrollo experimental.
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4.1 Sintesis de pseudoboehmita y transformacion a a-Al.O3

En la fabricacion de los materiales compuestos Al,O3-SiC se utiliz6 como matriz un polvo de AlO;
sintetizado en el Laboratorio de materiales cerdmicos del Instituto de Investigacion en Metalurgia y

Materiales (IIMM) por la técnica de precipitacion inversa para obtener un sol-gel particulado.

Para la produccion de los polvos de Al.Os se sintetizo la pseudoboehmita (PB) a partir de una solucion de
sulfato de aluminio (Al2(S04)3:.18H.0, REACTIVO MEYER) e hidréxido de amonio (NH4OH 28.0-30.0%
REACTIVO BAKER ACS). En primer lugar, se inicié con la preparacion de una solucion de sulfato de
aluminio en agua destilada en una concentracién de 0.5M, dicha solucion se agité durante 24 horas hasta
gue las sales de sulfato se disolvieron completamente; los calculos correspondientes para la preparacion de
la solucion se encuentran en el anexo A. Posteriormente, la sintesis se llevd a cabo en la cual en un vaso de
precipitado se colocd una cantidad determinada de hidréxido de amonio (25-30% en vol.) que se calent6
hasta alcanzar los 60°C. A continuacion, usando una bomba peristaltica, la solucién de sulfato de aluminio
se bombed mediante goteo hacia el vaso de precipitado con el hidroxido de amonio previamente
determinado; el goteo se realiz6 de forma lenta y constante, cuando el sulfato de aluminio entra en contacto
con el hidroxido de amonio el agua se torna turbio de color blanco. Se aseguré que la solucién se mantuviera
a una temperatura de 60-65°C y con un pH por encima de 10, posteriormente la solucién se mantuvo con
una agitacion vigorosa durante 1 hora. Para incrementar el pH en la solucion, ademés de mantener la
temperatura recomendada, se agregd con una pipeta 5 ml de hidroxido de amonio y enseguida se realizd la
prueba con una tira de pH para observar los cambios. En esta etapa del proceso se esta llevando a cabo una
reaccion de hidrolisis selectiva, por lo cual los reactantes involucrados deben mantenerse en contacto intimo
y para lograrlo se utiliza una agitacién magnética alta. La reaccion produce un sol de 6xido hidratado de
aluminio, la cual macroscopicamente se observa como una solucién de aspecto lechoso. Esta etapa de la

experimentacion es primordial para obtener el material deseado.

Enseguida, cuando se finalizd el goteo mediante la bomba peristaltica, el liquido se filtré utilizando un
embudo Buchner con papel filtro que fue colocado en un matraz Kitasato, con el objetivo de separar el gel
de la solucién por vacio, mediante una bomba de extraccion. Finalmente, se obtuvo una torta de color blanco
a la que se le realiz6 6 lavados sucesivos con agua destilada a una temperatura de 60°C y con agitacion
magnética vigorosa, cada lavado se ejecutd por espacio de 1 hora para eliminar los iones remantes. Las
ultimas 7 gotas del embudo entre cada lavada se recogieron para realizar una prueba de sulfatos, cuando
dichas gotas se ponen en contacto con una solucion de cloruro de bario (BaCl,) y se forma turbiedad indica
que aun hay sulfatos (BaSO.) en la torta de pseudoboehmita. Una vez que la prueba no formo turbiedad, la

torta se retir6 a un contenedor (caja de Petri). La torta de pseudoboehmita se sec6 a 100°C durante 24 horas,
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los aglomeraros s6lidos obtenidos después del secado se trituraron en un mortero para obtener un polvo
blanco de pseudoboehmita. En la etapa de produccion de pseudoboehmita el material sintetizado fue

caracterizado por infrarrojo (IR) y microscopia electrénica de barrido (MEB). Un resumen del proceso de

sintesis de pseudoboehmita se muestra en la figura 4.2.

0.5M -, . .,
Agua destilada Preparacion de la disolucion
24 h de agitacion Aly(80,);.18H,0
60°C , .
pH: 11 Sintesis
60°C .
1 h de agitacion Enve_1ec1do
60°C i P
. rueba de sobrenadante
Agua destilada Lavado y filtrado Ed
1 h de agitacion i BaCl,
100°C
24 h Secado

Figura 4.2. Diagrama del proceso de sintesis de pseudoboehmita.
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Figura 4.3. Rampa de calcinacion de polvos de pseudoboehmita.

El polvo de pseudoboehmita fue tamizado a través de una malla de 400 mesh (~37 um), posteriormente se

llevé a calcinar en un horno de alta temperatura Thermo Scientific F46110DCM-33 a 1000°C y 1200°C
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por 5 horas en atmdésfera de aire, dicha rampa se muestra en la figura 4.3. Los polvos obtenidos se

caracterizaron por DRX y MEB para corroborar su transformacion de pseudoboehmita a a-Al,Os.
4.2 Fabricacion de compactos de Al;Os y compuestos Al,Os-SiC

Los compuestos de matriz cerdmica generalmente se fabrican a través de procesos relativamente complejos
a partir de materia prima de alta pureza, generalmente se seleccionan tamafios pequefios a micro o
nanoescala como material de partida con el fin obtener una buena resistencia mecénica, térmica, eléctrica
0 quimica [16]. En esta investigacion para la fabricacién de compactos ceramicos y para la matriz de los
materiales compuestos se utilizaron los polvos de ¢Oxido de aluminio producidos a partir de la
pseudoboehmita. Como material de refuerzo para los compuestos se seleccionaron polvos comerciales de
carburo de silicio, ALDRICH Chemistry >97.5%, con un tamafio de particula de 400 mesh (~37 pm). Los
polvos seleccionados como matriz y refuerzo se analizaron por la técnica de granulometria en el equipo
Coulter LS 100Q y Horiba Capa-300.

4.2.1 Mezclado de polvos

Para comenzar, los polvos de matriz y refuerzo fueron pesados en una balanza analitica para obtener
mezclas con 5% y 15% en peso de SiC, los calculos correspondientes se presentan en el anexo B. En este

proyecto, se realizaron las mezclas por dos técnicas distintas como se observa en la figura 4.4.

En el IIMM las mezclas se realizaron a través de un evaporador rotativo o también conocido como
rotavapor; este equipo fue disefiado por el equipo de trabajo del Laboratorio de Union de Materiales del
IIMM. EI solvente utilizado para la mezcla fue alcohol isopropilico (isopropanol, MEYER 99.9%).
Primero, los polvos se mezclaron con el alcohol (1:3) durante 1 minuto utilizando ultrasonido.
Posteriormente, el mezclado continud en el evaporador rotativo en un bafio maria a una temperatura de
80°C durante un periodo de 30-40 minutos, garantizado que el alcohol isopropilico se elimind
completamente en dicho tiempo. En la figura 4.4a se muestra un esquema representativo del mezclado de

polvos por rotavaporacion.

Por otra parte, en el Laboratorio de Materiales de Alta Temperatura de Nagaoka Institute of Technology
(NUT), el mezclado de Al;Ozy SiC se realizd en un molino de bolas, un modelo del equipo se muestra en
la figura 4.4b. Los polvos se mezclaron usando como solvente alcohol etilico (etanol, 99.5%) dentro de un
frasco de poliuretano, usando como medio de molienda esferas comerciales de Al,Oz de 5 mm de diametro.
El tiempo de mezclado fue de 1 h. Posteriormente la suspension liquida de la mezcla obtenida se secé en

un horno a 80°C durante 24 h. En la figura 4.4c se observa un mapeo elemental realizado en MEB en la
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cual se observa una excelente dispersién de las particulas de refuerzo de SiC en los polvos de alimina a

través del mezclado por rotavapor, ademas no se encuentran contaminantes dentro en dicha muestra.

» I B oo g o

Figura 4.4. a) Modelo de evaporador rotativo y b) de molino de bolas para mezclado de polvos; c)
imagenes obtenidas de MEB de la mezcla de polvos en rotavapor de Al,O3 con 5% en peso de SiC.

4.2.2 Sinterizacion por la técnica convencional

Por la ruta de sinterizacion convencional primero se fabricaron compactos en verde de Al,Osz y con la
mezcla de Al;O; + 5% en peso de SiC, denominadas CV-Al,O3 y CV-5SiC respectivamente. A través de
una prensa japonesa modelo NT-5H, los polvos se compactaron por prensado uniaxial a 60, 125, 190, 250,
315y 440 MPa para producir compactos con un didmetro ¥ de pulgada y 3 mm de espesor, posteriormente
estos compactos se analizaron para observar el efecto de la presién sobre ellos. Posteriormente, se
seleccionaron los compactos prensados a 125 MPa para ser sinterizados a alta temperatura. Para analizar el
proceso de densificacion se utilizo el Dilatometro vertical Linseis L75 los compactos se sinterizaron a
1500°C por 2 horas bajo una atmdsfera inerte de argén. Mientras que para producir compactos en masa se
utiliz6 el horno de alta temperatura Thermo Scientific F46110DCM-33, llevando a cabo la sinterizacion en
atmdsfera de aire a 1500°C por 2 h. En una etapa previa al proceso de sinterizacion en aire, una serie de
compactos en verde CV-Al,O; y CV-5SiC fueron calcinados al aire hasta los 1200°C por 6h en el horno
horizontal Carbolite STF 1500, donde dichos compactos se protegieron con una capa ligera de nitruro de
boro (NB) para disminuir los efectos de la descomposicion de las particulas de SiC. La rampa del proceso

de sinterizacion se muestra en la figura 4.5.
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Las muestras sinterizadas por la ruta convencional se denominaron CS-Al.O; y CS-5SiC, es decir,
compactos sinterizados de Al,O3; monolitica y Al,O3 con 5% en peso de SiC de refuerzo respectivamente.
Los compactos sinterizados se montaron en resina de secado rapido, se cortaron transversalmente, y después
fueron desbastados superficialmente con lijas de SiC de forma consecutiva desde el #100 a #1500,
enseguida se pulieron a espejo utilizando una suspension de alimina de 1 um. Finalmente, las muestras se
limpiaron con agua desionizada en una tina de ultrasonido durante 5 minutos, se secaron con aire caliente
y se analizaron por MEB y a través de la prueba de dureza Vickers. Por otra parte, una serie de los compactos

sinterizados en aire se fracturaron, y se metalizaron para ser observados en MEB.
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Figura 4.5 Ciclos de sinterizacion en horno Linseis L75 utilizando una atmésfera protectora de argén y
en horno Thermo scientific realizado en aire.

4.2.3 Sinterizacion de los polvos por PECS

Se utilizé la ruta no convencional para la sinterizacion de los compactos de Al,Os; con 0, 5y 15% de refuerzo
de particulas de SiC. Los equipos empleados para la sinterizacion asistida por corriente eléctrica pulsada
(PECS) fueron el equipo Labox-210 del Instituto Potosino de Investigacion Cientifica y Tecnoldgica, A.C.
(IPICYT), México, y el equipo Labox-1550 de Nagaoka University of Technology (NUT), Jap6n; ambos
de la compafiia Sinter Land Inc. Japan. Los parametros utilizados durante el proceso de sinterizacion de lo

compactos se encuentran en la tabla 4.1.

Por la técnica de PECS se utiliza un troquel (dado) de grafito con dos émbolos dentro de la cdmara del

horno para sinterizar a alta presion y temperatura. Primero se coloca una hoja de grafito para cubrir las
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paredes internas del dado, enseguida se acomoda uno de los émbolos dentro del troquel e inmediatamente
se vierte el polvo a sinterizar. Después se coloca un segundo émbolo para sellar los polvos dentro del troquel
y posteriormente a través de prensado uniaxial se ajustan los émbolos dentro del troquel. El proceso de
sinterizacion se realiz6 en vacio a una presion constante de 30.5 MPa, es decir a 2.4 KN y 5.04 kN segun el
diametro de troquel de 10 mm y 15 mm respectivamente. Durante el proceso de sinterizacion se alcanzaron
los 1600°C. En la figura 4.6 se muestra la rampa programada en los equipos PECS. Las muestras cilindricas
obtenidas después de la sinterizacion se nombraron como PECS-AI,O; cuando el material no tiene refuerzo,
mientras que se denominaron como PECS-5SiC y PECS-15SiC las muestras con 5% y 15% en peso de

particulas de SiC, respectivamente.

Tabla 4.1 Parametros de sinterizacion por PECS.

Equi Meéxico Japon
quipo Labox-210 Labox-1550
Diametro del dado (mm) 10 15
Temperatura (°C) 1600 1600
Presion uniaxial (kKN) 2.4 5.4
Velocidad de calentamiento (°C/min) 100 100
Tiempo (min) 1 1
Voltaje (V) 39 4.1
Atmosfera Vacio Vacio
Presion de vacio (Pa) 10.5 6.0
Altura final (mm) 7 3
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Figura 4.6. Ciclo de sinterizacion programado para los equipos Labox-210 y Labox-1550.
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Las muestras se limpiaron del residuo de grafito superficial a través del desbaste superficial, estos
remanentes provinieron de la hoja de grafito dentro del troquel usado durante el proceso de sinterizado,
después las piezas se cortaron con disco de diamante de baja densidad y se limpiaron en ultrasonido durante
10 minutos en una solucion de alcohol. Posteriormente, mediante las normas ASTM C-20-00 se realizaron
los calculos de densidad de bulto a cada serie de piezas, los resultados completos se presentan en el anexo
C. Ademas, las piezas de las series PECS-AIlLOs, PECS-5SiC y PECS-15SiC se prepararon para realizar los
ensayos de dureza. Previo al proceso de indentacion, las muestras se montaron en una resina acrilica de
secado rapido, enseguida se llevd a cabo el desbaste superficial con lijas de diamante desde grano #100 a
#1000, posteriormente se pulieron con pasta de diamante de 7, 3 y 1 micra y, se limpiaron con agua
desionizada. Las indentaciones preliminares se realizaron a 0.5, 1y 2 kg para seleccionar la carga ideal para
dichas muestras. Posteriormente se realizaron un perfil de indentaciones a 1 kg de carga y 100 um de
distancia entre cada huella en las anteriormente mencionadas. Finalmente se recopilaron los datos de las

pruebas de dureza con la ayuda del software integrado en el equipo y se observaron las huellas en MEB.

4.3 Produccién de uniones mediante soldadura fuerte

La recopilacion de la informacién geométrica y del origen de los materiales mencionados se encuentra en
latabla 4.2.

Tabla 4.2. Materiales de partida y dimensiones.

. Dimensiones (mm)
Material Forma Proveedor
Espesor | Radio | Largo

Instituto Potosino de Investigacion

PECS-A12,03 Semicilindro 2 3 ) Cientifica y Tecnoldgica, A.C.
PECS-5SiC
PECS-158iC | Cuadrado 2 - 5 Nagaoka University of Technology
MBF-15 Lamina 0.038 - 6 Metglas®
Titanio Cilindro 2.5 3.175 - Alfa Aesar A. Johnson Matthey Company

Para realizar las uniones disimiles, como materiales base se seleccionaron los materiales sinterizados por
PECS: Al,O; (monolitico), y los compuestos Al,O3-SiC con 5y 15% en peso de refuerzo. Las piezas
sinterizadas median 10 mm y 15 mm de didmetro segin el equipo utilizado para la sinterizacién (ver,
seccion 4.2.3), por lo cual para llevar a cabo las uniones se cortaron en semicilindros y cuadrados
respectivamente. Como para la parte metalica de las uniones se seleccion6 una aleacion de titanio de alta
pureza, Alfa Aesar 99.7%, en este caso se cortaron piezas cilindricas de 2 mm de espesor. Los cortes se

realizaron con disco de diamante de baja densidad. Por otra parte, como elemento o material de aporte de
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unién se utilizé una aleacién comercial base Ni denominada MBF-15 (NizsCrisFes2Siss), la cual se trata
de una lamina amorfa de 38 um de espesor. Posteriormente todas las piezas cortadas se limpiaron con

alcohol en una tina de ultrasonido durante 5 minutos.

Asi mismo, previo al proceso de union, los materiales base se analizaron a través de difraccion de rayos X
y microscopia electronica de barrido; en el caso de DRX se utilizd un paso de 0.02° y un tiempo de medida
de 2.0/s en el rango de 10 a 90°.

4.3.1 Preparacion superficial antes del proceso de unién

Las superficies de los materiales base (CMC, ceramico y metal de Ti) se prepararon desbastando una de
sus caras con lijas de carburo de silicio comercial, desde el tamafio de grano #100 hasta el #1000. Enseguida
las piezas se lavaron con alcohol isopropilico en una tina de ultrasonido durante 5 minutos y se secaron con
aire caliente. Ademas, con el fin de eliminar la presencia de suciedad u éxidos superficiales, las ldaminas de
aporte metalicas se pulieron con alimina de 1 pm durante 5 minutos, se lavaron en ultrasonido con alcohol
isopropilico y se secaron pieza por pieza con aire caliente. Los materiales base, se rayaron superficialmente
con lija de carburo de silicio de grano #280 con el objetivo homogeneizar la rugosidad de las superficies y

gue sea mas factible la reproduccion del proceso en los experimentos posteriores.

4.3.2 Proceso de unién

El montaje de las muestras se realizd en un arreglo tipo sandwich como se muestra en la figura 4.7. La
disposicion de cada pieza se realizd usando pinzas de precision de acero inoxidable antiestaticas. Entre los
materiales base se coloc6 la ldmina metalica de aporte (MBF-15). Las uniones se realizaron bajo una
atmdsfera de argon en un horno horizontal Carbolite STF-1500 (Instituto de investigacion en Metalurgia y
Materiales, IIMM, México), y en atmosfera de vacio en un horno eléctrico vertical (Nagaoka University of

Technology, NUT, Jap6n) como se muestra en la figura 4.8.

Pieza PECS —,

/ / MBF-15 74

Titanio =——p

Ensamble México Ensamble Japon
Atmosfera: Ar Atmdsfera: Vacio

Figura 4.7. Montaje tipo sdandwich empleado para la union de los materiales.
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a) Horno horizontal, México b) Horno vertical, Japon
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Figura 4.8 Esquema de los hornos utilizados para la unién por soldadura fuerte, a) horno horizontal
utilizando atmosfera de argdn y, b) horno vertical utilizando atmésfera de vacio.

En el caso de los ensambles producidos en horno horizontal Carbolite STF 1500, el montaje tipo sdndwich
se realiz6 dentro de un dado de grafito recubierto con nitruro de boro (NB), posteriormente el dado se
coloco en el centro de la cdmara del horno. La proteccion con polvo de NB tiene el objetivo de evitar la
descomposicion del dado de grafito y la contaminacion debido reacciones indeseables entre los elementos
a unir con el grafito durante la unién a alta temperatura. La camara del horno tubular se sellé6 en ambos
extremos Yy, enseguida se purgo6 el aire dentro de ella con gas de argén. Durante el proceso de unidn, el gas
se mantuvo en circulacion para proteger de la oxidacion a los materiales a unir. Por otra parte, en el caso
del horno eléctrico vertical, el montaje tipo sandwich se llevé a cabo en un portamuestras de alimina. A
dicho portamuestras se le incorpor6 una valvula de vidrio o trampa de vacio, y posteriormente se utilizd
una bomba mecanica de vacio durante 30 minutos dentro de la camara sellada del portamuestras. El
portamuestras se encontraba suspendido en el centro de la camara tubular del horno a través de un brazo

metalico ajustable.

En la figura 4.9 se describen los ciclos de calentamiento programados a través del controlador electronico
de cada equipo. Considerando que el titanio posee una transformacion alotropica a alta temperatura y la
contraccion térmica de los metales involucrados en los ensambles, para la programacion de las rampas se
considerd el control de la velocidad de calentamiento y enfriamiento a una velocidad de 4.75-6°C/min. Las

uniones tuvieron un tiempo de permanecia de 1 y 10 minutos a 1135 °C, y durante 1 min a 1200°C.
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Figura 4.9 Ciclo de calentamiento programado para la unién por soldadura fuerte en atmosfera de
argon y vacio.

4.3.3 Preparacion interfacial de las uniones para analisis por microscopia

Una vez finalizado el proceso de unidn, se extrajeron los portamuestras dentro de la cdmara del horno
horizontal y vertical, respectivamente, enseguida los ensambles fueron retirados cuidadosamente con pinzas
antiestaticas. Los ensambles unidos se montaron en resina acrilica de secado rapido (SamplKwick, Buehler)
y en resina epdxica de secado por 12 h (SpeciFix Resin, Struers) en México y Japon, respectivamente, para
facilitar la manipulacion de las muestras durante la etapa de caracterizacion. Posteriormente, los ensambles
se cortaron transversalmente en una cortadora IsoMet Buehler (México) y Refine Tec Ltd. (Japon) con

disco de diamante de baja densidad.

Las muestras se prepararon cuidadosamente para pulir a espejo considerando la sensibilidad a la fractura
y resistencia al desgaste de la parte ceramica y del CMC. En el IIMM en México los ensambles se
desbastaron manualmente con lija de diamante del #400 posicionando al ensamble en direccion del metal
al cerdmico o CMC, con el propdsito homogeneizar el nivel de las superficies de los materiales. Luego, en
una pulidora manual las muestras se pulieron con una suspensién alimina de 1, 0.3 y 0.05 pm en la misma
direccion (metal a ceramico o CMC), por ciclos cortos de tiempo (1-15 minutos) dependiendo la
sensibilidad al desgaste de la interfase de unién formada. Por otra parte, en el NUT en Jap6n se utilizé una

pulidora automaética para desbastar las muestras con lija de diamante del #600 y lijas de SiC del #800 al
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#2000 por tiempos cortos (3-10 min). Asimismo, se llevo a cabo el pulido espejo con aliminade 1, 0.3y
0.05 pm.

Una vez finalizado el pulido, los ensambles se lavaron con jabon comercial y agua, hasta formar espuma
abundante con ayuda de una escobilla de laboratorio, las cerdas sintéticas son lo bastante suaves para
limpiar la interfase de union sin dafiarla. Posteriormente, los ensambles se enjuagaron con agua destilada y
alcohol isopropilico, y se secaron con aire caliente evitando la formacidén de manchas superficiales con la
ayuda de una gasa o pafio. Finalmente, las uniones fueron atacadas con un reactivo Kroll (1-3 ml HF, 2-6
ml HNOs, 100 ml H,O bajo la norma ASTM No. 192), el cual se prepar6 en el laboratorio de Analisis
Quimico del IIMM y en el Laboratorio de Materiales de Alta Temperatura del NUT. El tiempo de ataque
de las uniones fue de 20-30 s, inmediatamente se cortd el ataque lavando las muestras con agua destilada y
se procedid a realizar la limpieza de las muestras con una escobilla de laboratorio como se describi6

anteriormente. Las muestras se observaron en el microscopio 6ptico y el microscopio electrénico de barrido.
4.4 Técnicas de caracterizacion

A continuacion, se describen las distintas técnicas usadas para llevar a cabo la caracterizacion de las

muestras realizadas en este trabajo de investigacion.

4.4.1 Infrarrojo

Se utiliz6 un equipo Bruker Tensor 27 para obtener los espectros de infrarrojo (IR) durante la etapa de
produccién de pseudoboehmita. Este equipo tiene una resolucion de 1 cm™ y una velocidad de escaneo de
1.6 mm/s. Los polvos de pseudoboehmita se mezclaron con KBr y, posteriormente se compactaron para
formar una pastilla y realizar el analisis en el equipo. La espectroscopia IR analiza los estados vibratorios
de la composicion molecular de muestras que pueden ser gases, liquidos, slidos en bulto o en polvo. Las
propiedades fisicas y quimicas del material, asi como la intensidad de la radiacion utilizada, dardn como
resultado un espectro caracteristico para cada material. El espectro de infrarrojo consta de una secuencia de
bandas o picos de absorcion en un intervalo de frecuencias dentro del infrarrojo, en el que cada pico
obtenido representa un tipo de vibracion que se presentd en un enlace atdbmico cuando incidi6 el haz de

infrarrojo en la muestra.

4.4.2 Distribucion de tamafio de particula

Para analizar el tamafio de particula de los polvos cerdmicos de Al.Os; y SiC, realizd un analisis de
granulometria en el equipo COULTER®LS 100Q y Horiba Capa-300. El analisis se realizé por la técnica

himeda la cual consiste en mezclar vigorosamente las particulas de interés con agua desionizada, esto con
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el propésito de dispersarlas y evitar la aglomeracidn durante la prueba. El analisis en el equipo tiene una
duracion de 30 a 90 segundos y es capaz de detectar particulas de 0.4 um a 900 pm. Los datos recolectados

durante la se graficaron para su analisis.

4.4.3 Densidad

La densidad de los compactos sinterizados se realizé mediante principio de Arquimedes, basado en la norma
ASTM C-20-00, las cual estd enfocadas en el andlisis de densidad de bulto para refractarios sinterizados.
En primer lugar, se tomaron 5 muestras representativas de cada serie de compactos sinterizados de Al,O3
(CS-Al,O3 y PECS-AI03) y de los materiales compuestos Al;Os-SiC (CS-5SiC, PECS-5SiC y PECS-

15SiC) para realizar la prueba de densidad. A continuacién, se muestra el procedimiento realizado:

a. Paraeliminar la humedad de los compactos se secaron en un horno convencional a 100°C durante
1 hora. El peso en seco, D, se obtuvo al pesar las muestras usando una balanza analitica.

b. Los compactos fueron sumergidos en agua destilada hirviendo durante 1 h, posteriormente, las
muestras se mantuvieron sumergidas en el agua destilada durante 24 h para obtener una mayor
penetracion del liguido dentro del cuerpo sélido. Para tomar el peso de los compactos suspendidos
(S) en agua destilada, en el caso del Laboratorio de union de materiales del IIMM, se utiliz6 un kit
de determinacion de densidad Precisa Serie XB; mientras que en Laboratorio de Materiales de Alta
Temperatura del NUT, se emple6 una un kit de determinacion de densidad casero.

c. Con una gasa humeda se retir6 el exceso de agua encontrada en la superficie de los compactos.
Enseguida se determind la masa saturada (M) de cada muestra con el kit de determinacion de

densidad.

Con los datos obtenidos en cada etapa de la prueba, es posible determinar la porosidad aparente, absorcion
de agua y densidad en bulto. La densidad en bulto consiste en tomar el peso seco (D) y dividirlo entre el
volumen exterior, el resultado incluye los poros que puede presentar el cuerpo. Los analisis

correspondientes se presentan en el anexo C.

4.4.4 Difraccion de rayos X (DRX)

Los polvos ceramicos, los compactos sinterizados tanto de Al,O3; como de los compuestos de Al;Os-SiC,
producidos por sinterizacidn asistida por corriente pulsada (PECS) y sinterizacién convencional (CS) y las
uniones disimiles fueron caracterizados por DRX los difractometros Bruker D8 Advance Da Vinci y
MiniFlex600 Rigaku para identificar las fases presentes en las muestras. La fuente de rayos X en dicho
equipo la constituye un tubo de ceramica con anodo de Cobre (A=1.5418 A). El rango de barrido utilizado

fue de 10 a 90° con un paso de 0.02° y un tiempo de medida entre pasos de 2.0/s.
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Asi mismo, bajo los mismos parametros se analizaron por DRX la superficie de los ensambles unidos. En
este caso los ensambles se retiraron de la resina de montaje con ayuda de una placa de calentamiento,
posteriormente se limpiaron con alcohol etilico y se secaron cuidadosamente. Finalmente, los ensambles se
fijaron en el portamuestras de DRX, con vista en el corte transversal cerdmico-interfase-metal, con ayuda

de una masa moldeable especialmente utilizada para este equipo.

4.4.5 Microscopia electronica de barrido (MEB)

Para analizar las diferentes muestras en polvo, muestras sinterizadas de ceramico Al.Os, compuestos de
Al;,O3-SiC por las diferentes rutas de sinterizacion, y las uniones disimiles producidas, se utilizaron los
microscopios JEOL JSM-7600F, JCM-600PIus Operarion Digest y Model FlexSEM 100011. Las muestras
de polvos y piezas sinterizadas base ceramico no conductoras fueron metalizados con carb6n u oro para
poder ser observadas en el microscopio. La metalizacion también fue requerida para la serie de uniones
PECS-AI,O3/Ti y PECS-5SiC/Ti y PECS-15SiC/Ti debido a la parte no conductora que conforma a dichos

ensambles.

Se tomaron imagenes de las muestras a alta resolucién, en un rango de amplificacién que va desde 100x
hasta 3000x segun las necesidades de cada una de ellas. Se realizd un anélisis elemental sobre la superficie
de los materiales de interés para obtener la informacion de los elementos presentes en las muestras mediante
electron microprobe analyzer, EMPA (microanalizador de sonda electronica). Para complementar el estudio
de los materiales se realiz6 un mapeo elemental, principalmente a las uniones producidas, en donde pudo
analizar la distribucion elemental de las fases presentes en las muestras. Asimismo, un escaneo lineal
realizada a las uniones permitié observar la difusién de los elementos a través de la interfase de unién

formada.

4.4.6 Microdureza Vickers (HV)

La dureza de los materiales solidos fue analizada para conocer su resistencia a la penetracion. Se realizaron
pruebas de microindentacion de los compactos sinterizados de Al;O3 (CS-Al,0; y PECS-AI>03) y de los
materiales compuestos sinterizados de Al,O3-SiC (CS-5SiC, PECS-5SIiC y PECS-15), ademas de la
evaluacién de las uniones realizadas con ellos. Debido al pequefio tamafio de las muestras y a los
requerimientos del durémetro, fue necesarios montar las muestras en una resina acrilica en un molde
especial de silicon de 1 cm?3. Posteriormente los materiales se pulieron hasta realizar un acabado con una
suspension de alimina de 0.05 pum, en el caso de los compactos de Al,0O3; y compuestos Al,O3-SiC se realizd
un acabado extra de pulido con silica coloidal, enseguida se limpiaron vigorosamente con agua destilada y

jabdn con ayuda de una escobilla de laboratorio, y finalmente se secaron con aire caliente.
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Los equipos utilizados fueron Automatic hardness testing system AUTOVICK Mitutoyo HM-200, y Micro
hardness tester MICRO-SA Matsuzawa Seiki Co LTD. El tiempo de indentacion fue de 15 s para cada
huella. Las cargas utilizadas para los compactos cerdmicos (Al203) y los compuestos sinterizados (Al,Os-
SiC) fue de 500 g (0.5 kg) en el equipo Mitutoyo HM-200. Para el caso de la evaluacion las uniones la zona
del metal base y la interfase de union fue evaluada a una carga 50 g (0.05 kg) en el equipo AUTOVICK
Mitutoyo HM-200. Las diagonales de la huella obtenida fueron medidas con el microscopio integrado en
el equipo de microdureza, y de forma automatica se obtuvo el resultado de dureza. Mientras que en el
equipo MICRO-SA Matsuzawa Seiki se realizo la evaluacion de las uniones a 500g (0.5 kg). Este equipo
no contaba con un microscopio Optico integrado al equipo, por lo que se utilizé por separado el microscopio
Keyence VH-Z100UR para medir las diagonales de la huella de indentacion. Finalmente, todos los datos

de dureza fueron recopilados y graficados para su andlisis y discusién.
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Capitulo 5 Produccion de materiales compuestos

Los resultados experimentales del proyecto se describen en dos capitulos: capitulo 5y capitulo 6. El capitulo
5 que corresponde a la fabricacion de los polvos de a-Al;O3 y la fabricacion de compactos densos de este
material; mientras que el capitulo 6 se enfoca en lo respecto a las uniones disimiles. La primera seccion del
capitulo 5 corresponde el analisis del proceso de fabricacién de pseudoboehmita hasta su transformacion
en AlbOs. Mientras, la segunda parte del trabajo se enfoca en la sinterizacién de Al,O3 y de los compuestos
Al,O3-SiC por las dos rutas de sinterizacidn, sinterizacion convencional y no convencional, que fueron
descritas en la seccion de desarrollo experimental. Y finalmente la ltima seccion corresponde a las uniones
disimiles realizadas con los compactos sinterizados de Al,Os y de los compuestos Al,Os-SiC unidos por la
técnica de soldadura fuerte al metal de titanio.

5.1 Caracterizacion de polvos de Pseudoboehmita y Al,O3

La produccion de polvos ceramicos de a-Al;Os; se desarrolld en varias etapas experimentales. En
consecuencia, fue indispensable analizar cada uno de los lotes de pseudoboehmita producidos por el método
sol-gel antes y después de la calcinacion a alta temperatura. A continuacion, se presentan los resultados de
los 2 lotes preliminares desarrollados para controlar el proceso de sintesis por la técnica de sol-gel y la
calcinacion de pseudoboehmita para obtener a-Al,O3, denominados 1PB y 2PB.
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Figura 5.1 Espectros IR de los materiales precursores para la produccion de pseudoboehmita.

En primer lugar, se analizaron los espectros IR de los materiales precursores, es decir la sal de sulfato de

aluminio (Al2(SO4)3) e hidroxido de amonio (NH4OH). Dichos resultados se muestran en la figura 5.1. La
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banda presentada a 685 cm para la linea de Al,(SO.); (linea azul) corresponde al estiramiento de Al-O
[127]. Los espectros IR muestran que las bandas ubicadas a 3450, 3080 y 1658 cm corresponden a las
vibraciones de estiramiento O-H [128], es decir se trata del agua presente en los materiales precursores. El
espectro de infrarrojo del agua se presenta en dos bandas de absorcion, la primera a una intensidad de 3200-
3500 cm* que corresponde al estiramiento del enlace O-H, y la segunda cercana a 1650 cm que pertenece
al enlace H-O-H [129-131]. Cuando el material se encuentra en estado liquido o semiliquido el espectro
IR que se presenta suele cubrir el rastro de otros compuestos que estan en menor concentracion, por lo cual
se dificulta la identificacion de picos de adsorcion, tal es el caso de la presencia del agua como solvente
[129, 130, 132]. Para la solucion de NH1OH las bandas caracteristicas se presentan entre 1640-1680 cm*y

1422 cm™[45], ademas es posible identificar un estiramiento del enlace N-H entre 650-900 cm [132].

La figura 5.2 corresponde a los espectros IR de las dos pruebas preliminares del material sintetizado por la
técnica sol-gel a partir de Al2(SO.)s y NH4OH, llamados 1PB y 2PB. Las bandas caracteristicas para O-H
del AI(OH)s se encuentran entre 1110 cmy 1120 cm ™ mientras que las bandas 980 y 1120 cm™ se asocia
a Al-OH [131]; a 614 cm! se detecta un pequefio espectro de SO, de los iones remanentes [131]. La banda
a 1647 cm se relaciona al estiramiento del enlace H-O-H [130, 131]. Estas bandas son similares tanto a
sulfato de aluminio como a pseudoboehmita [128, 130, 132]. Cuando se analiza solamente el espectro IR
de pseudoboehmita se aprecia en gran medida el grupo hidroxilo del agua [45, 131, 132]. Segin lo
observado en los espectros de absorcién de IR, aparentemente no hay residuos de sulfato de amonio ni
hidréxido de amonio sin reaccionar después de la etapa de lavado y secado del gel obtenido en la sintesis;
sin embargo, debido a la presencia de grandes cantidades de agua en la estructura cristalina de la

pseudoboehmita, los espectros obtenidos podrian cubrir las bandas que presenten una baja intensidad.
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Figura 5.2 Espectros IR de lotes preliminares de pseudoboehmita 1PB y 2PB secados a 100°C.
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En la figura 5.3 se presentan los espectros de DRX la serie preliminar 2PB después de secar el gel a 100°C
(2PB) y después de la calcinacién del mismo a 1200°C durante 5 horas (2PB-1200°C), esta fue la segunda
prueba realizada por el método sol-gel. Se identifica la fase AIO(OH), monohidréxido de aluminio, con la
tarjeta 00-021-1307 en el difractograma correspondiente a la muestra de polvo triturado de pseudoboehmita
2PB; los espectros de esta fase se relacionan a 5 picos intensos a 14.4°, 28.1°, 38.3°, 49.2° y 64° los cuales
son caracteristicos de la pseudoboehmita. Cuando se habla de pseudoboehmita se hace referencia a un gel
de monohidréxido de aluminio sintético pesudo-cristalizado; es decir, se describe como una fase poco
cristalizada con un alto contenido de agua [43, 45, 133]. El patron de DRX de la pseudoboehmita es similar
al de la boehmita, en ambas se trata de una celda ortorrémbica, pero con diferencias en las intensidades
relativas de los picos [133]. La baja cristalinidad de la pseudoboehmita se observa en el ensanchamiento de
los picos y el desplazamiento la reflexion hacia angulos inferiores; consecuencia de la presencia las capas
intermedias de agua que modifican las distancias interplanares de la estructura cristalina. [17, 43, 133].
Para la muestra 2PB-Al,031200°C de la figura 5.3 se identificaron varias fases. La fase principal encontrada
en dicha muestra es a-Al,Os, correspondiente a la tarjeta 04-004-2852 la cual se trata de una estructura
cristalina hexagonal. EIl resto de las fases identificadas son N2HsSOs (sulfamato de amonio), y-AlH3
(hidruro de aluminio), e hidrato de dxido de aluminio (Al10015.H20), identificados con las tarjetas 00-042-
0659, 04-015-1049 y 00-022-1119, respectivamente. Se deduce que estas fases se tratan de los remanentes
de las interacciones quimicas entre los materiales precursores durante la sintesis, donde la mayor parte del
sulfato de aluminio (Alx(SO4)3) se transformé en monohidrdxido de aluminio (AIO(OH).). En el lote 2PB
se tuvieron algunos contratiempos durante la experimentaciéon que no fueron detectados a tiempo, como
consecuencia un imperceptible descenso en la temperatura y una disminucion de la agitacion vigorosa del
sol condujo a un descontrol del pH (<9), durante la etapa de precipitacion de Al(OH)s. Segin Rodriguez-
Paez y col. [131], la aparicién de alguna de las diferentes especies hidratadas de aluminio depende de la
concentracion del precursor, es decir del pH de la solucion. Asimismo, Trejo-Arroyo [38] menciona en su
trabajo de tesis que cuando el pH tiene un valor de 7 se obtienen un gel amorfo con precipitados de sales
de aluminio impuro, que contiene altas cantidades de aniones. Cuando se realiza la precipitacion a un pH
mas alcalino, es decir con un PH de >9, se obtiene un gel més puro. Durante el proceso de mezclado de los
precursores, la forma mas factible para controlar el pH es mediante la adicion de NH4OH, como lo
mencionan Jiansirisomboon y MacKenzie [42] en su investigacion sobre el proceso sol-gel para Al,Os. Las
impurezas en el lote 2PB lo descartaron para ser utilizado en las etapas posteriores, en concreto la
fabricacién de este lote defectuoso ayudd a tener en cuenta los problemas y cuidados que pueden presentarse

durante el proceso sol-gel y corregirlos oportunamente durante la fabricacion de los lotes posteriores.
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Figura 5.3 Patron de DRX de los polvos del lote 2PB antes y después de la calcinacion a 1200°C.

Los resultados de DRX del primer lote producido de pseudoboehmita se encuentran en la figura 5.4. En
dicha figura se encuentran la muestra 1PB antes y después de la calcinacién a 1000°C y 1200°C durante 5
horas. Para la muestra 1PB que fue obtenida después del secado del gel se identifico la fase AIO(OH). En
estos patrones de DRX se encuentran los picos representativos para la pseudoboehmita y se observa el
ensanchamiento de los mismos debido al agua contenida dentro de la estructura cristalina, como fue
explicado para la muestra 2PB de la figura 5.3. Enseguida, en el patron de la muestra 1PB-Al,031000°C,
fueron halladas las fases 6-Al.03, 3-Al,03 y y-Al,O3 descritas con las tarjetas 00-035-0121, 00-046-1131 y
00-029-0063, respectivamente. La fase 0-Al,O3 indica la presencia de una celda monoclinica, la fase -
Al,Os3 se trata de una celda tetragonal y para la fase y-Al,O3 se encuentra una celda cubica. Las transiciones
de fases producidas por el tratamiento térmico del hidroxido de aluminio finalizan en la fase a-Al.Os entre
los 800-1200°C, durante el incremento de la temperatura se transforma en las fases vy, 6 y 6 de oxido de
aluminio de forma secuencial al incrementarse la temperatura [17, 133, 134]. Durante el tratamiento térmico
para la obtencion de alumina, el primer producto de descomposicion de la boehmita (y-AIOOH) es la fase
v-Al,O3, la cual se describe como una espinela cubica defectuosa o no estequiométrica [17, 31]. y-Al.O3 es
un producto obtenido por encima de los 450°C, el proceso se transformacion tiene una pérdida de porosidad
via sinterizacion en el material que se va incrementando hasta llegar a a-Al,O3; [134]; la boehmita es el
unico hidroxido de aluminio que por deshidroxilacion térmica produce la serie de transicion y [133]. Sobre
los 650-800°C comienza la transformacion de y-Al,Oz en 0-AlOs, no obstante, se presenta una fase
intermedia llamada §-Al;Os entre los 500-600°C la cual se trata de una superestructura de espinela
tetragonal, que se sospecha consiste en un ordenamiento parcial de los iones de Al en sitios octaédricos

[31, 134]. Como menciona Takashi S. [17], varios autores consideran que la fase 0-Al,O3 €s una estructura
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intermedia entre el empaquetamiento cubico y el empaquetamiento hexagonal compacto del corinddn.
Segun los resultados de 1PB-1000°C, no se formd la fase estable de a-Al,O3 a pesar del térmico tratamiento
a 1000°C. El principal constituyente en esta muestra es la fase 8-Al,O3, ademas de y-Al,O3 y 5-Al,O3 en
menor medida; por lo tanto, queda claro que es necesario incrementar la temperatura para la transformacion
de pseudoboehmita en alimina. Finalmente, el difractograma para la muestra 1PB-1200°C expuesto en la
figura 5.4, se presenta la pseudoboehmita calcinada a 1200°C por 5 horas donde se observa la presencia de
la fase a-Al,O3 descrita con la tarjeta 04-004-2852. Caso contrario al lote 2PB, en esta calcinacion la
pseudoboehmita del lote 1PB no presenté ningin contaminante y se obtiene con éxito la fase estable del
6xido de aluminio: a-Al,Os. La temperatura de 1200°C y el tiempo prolongado de la calcinacion result6 en
lo apropiado para que todas las fases del 6xido de aluminio de transicion (y, & y 6-Al20s) se transformen en
la fase estable de a-Al>Os. Con dichos resultados se pudo replicar el proceso de fabricacién de Al,Os en los
lotes subsiguientes que posteriormente se usaron sin inconvenientes para la fabricacion de los compactos

ceramicos y compuestos de matriz ceramica de Al,Os.
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Figura 5.4. Patrén de DRX de los polvos del lote 1PB antes y después de la calcinacién a 1000°C y
1200°C

En la figura 5.5 se muestra la distribucion de tamafio de particula que se realizd a los polvos de
pseudoboehmita antes (PB) y después de la calcinacion (a-Al,O3). Dichos analisis se realizaron en los
equipos Coulter LS 100Q y Horiba CAPA-300 debido a que los equipos estan limitados a detectar las
particulas en el rango de 0.4-900 um, y de 0.04-300 um, respectivamente. La muestra PB (linea roja),
corresponde al material triturado después del secado a 100°C que fue analizado en el equipo Coulter, como
resultado se muestra una distribucion de tamafio de particula bimodal y los tamafios mas frecuentes

detectados en los polvos (moda) fueron 36 y 18 um. Posteriormente, la muestra de polvo PB se tamiz6 con
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una malla de 400 mesh (apertura de 37 um) y se calcind a 1200°C por 5 h para su transformacion a la fase
a-Al,O3, denominandola simplemente como a-Al,O3. La muestra a-Al,O3 (linea azul) analizada en el
equipo Coulter LS 100Q muestra una distribucién bimodal con dos modas de 12.49 y 21.69 um. Mientras
que, la muestra a-Al.O3 (linea morada) analizada en el equipo Horiba CAPA-300 presenta una moda de 2
um. Segln lo observado en la imagen 5.5 en ambas tendencias para a-Al,O3 se presenta un amplio rango
de particulas micrométricas, de ahi que se tendrian dificultades en ser detectadas con un solo equipo de
andlisis; por lo tanto, el rango real de la distribucion de particulas es de 1-30 um. Con el tamizado de los
polvos se controld el tamafio de particula a una escala menor a 37 umy que después de tener el tratamiento
térmico a 1200°C alcanzé un tamafio de particula fino, fenémeno que se debi¢ tanto a la eliminacion del
agua de la estructura cristalina de la pseudoboehmita como al cambio de las transiciones de fase del
material.

— PB  Coulter LS 100Q
—— 0-Al,O; Coulter LS 100Q
—— 0-Al,O; Horiba CAPA-300

20 4

Volumen (%)

Diametro de particula (um)

Figura 5.5 Distribucion del tamarfio de particula de la muestra PB y a-Al;Os.

Los polvos de pseudoboehmita y alimina obtenidos por la técnica de sol-gel se analizaron en el microscopio
electronico de barrido (MEB); las iméagenes de la figura 5.6 corresponden a las micrografias tomadas en
cada etapa de la produccion de a-Al,O3 descritas anteriormente. La imagen 5.6 a 'y a’ muestra el sulfato de
aluminio comercial (REACTIVO MEYER) que se utilizd para la sintesis de pseudoboehmita, se trata de
una oxisal de color blanco soluble en agua, el tamafio de particula fue de 10 a 1 mm con forma irregular.
Es importante la agitacion vigorosa de la sal para disolverla completamente para una interaccion efectiva
durante la etapa de sintesis. Se corrobor6 la composicion quimica de Al(SO4)3.18H20 con un andlisis
puntual, como resultado se detecta un alto contenido de O en la sal, no se encuentra el H debido a que se

trata de un elemento ligero que el equipo no es capaz de detectar, los resultados se presentan en la tabla 5.1.
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Figura 5.6 Imagenes de MEB del proceso de produccion de a-Al;Os, @) y a’) muestra de
Al>(S04)3.18H,0; b) y b') polvo triturado de PB antes del tratamiento térmico; c¢) y ¢) polvo de PB
calcinado a 1000°C; d) y d') polvo de PB calcinado a 1200°C para su transformacion de Al,Os.
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Tabla 5.1 Analisis puntual correspondiente a las muestras de sulfato de aluminio, pseudoboehmita, Al,O3
obtenida después de la calcinacion a 1000°C y 1200°C que se muestran en la figura 5.6.

Composicion quimica (%at.)

Muestra
Al (0] S
Al,(S0,);.18H,0 2.50 93.29 41.21
PB 33.10 65.52 1.38
Al,04-1000°C 4551 54.49 0
AL0;-1200°C 47.38 52.62 0

En la figura 5.6 b y b’ se observan las particulas de pseudoboehmita obtenidas, PB. Este polvo de
pseudoboehmita fue obtenido a partir del gel sintetizado, se secé a 100°C por 24 h y, posteriormente, se
triturd y tamiz6 a 400 mesh. Cuando las particulas solo se trituran se presenta una morfologia irregular con
un tamafio de particula que va desde 1 um hasta fragmentos grandes >35 um, como se exhibe en la grafica
de la figura 5.5. Una vez que PB es tamizado, en la figura 5.6 b, existe la presencia de muy pocas particulas
de ente 30 y 20 um, en general el tamafio las particulas micrométricas es <10 um y poseen una morfologia
esférica, aunque varias de las particulas se encuentran aglomeradas (ver, figura 5.6 b'). El analisis puntual
de la muestra PB de la tabla 5.1, muestra un bajo contenido de residuos de azufre, 1.38% at., el cual no
afectd al material en los tratamientos térmicos posteriores. Por otra parte, a las muestras calcinadas tanto a
1000°C y 1200°C (ver, tabla 5.1) demuestran que no contienen impurezas, solo se presentan los elementos
Al y O que forman parte del cerdmico Al,Os. Para la elaboracion de cerdmicos avanzados lo que se
recomienda es que el material de partida tenga una pureza mayor a 99.5%, ademas la presencia de particulas
finas contribuye a una densificacion rapida y uniforme, cabe sefialar que polvos con formas esféricas tienen
una compactacion eficiente [49]. La figura 5.6 ¢ y ¢’ expone los polvos de PB después de realizarse el
tratamiento térmico a 1000°C, Al>03-1000°C, donde por DRX se detectaron las fases 8, 6, y v. En dicha
muestra se observa que las particulas mantienen una distribucion de tamafio similar a la presentada para los
polvos PB. Mientras que, en la figura 5.6 d y d’, se presentan las particulas de polvo de la muestra calcinada
a 1200°C, Alb05-1200°C; las particulas tratadas térmicamente a 1200°C presentan completamente la fase
a-Al,O3 (ver, figura 5.4). En general, las particulas de Al>O3-1200°C se constituyen de particulas
micromeétricas, sin embargo, al observan a mayor ampliacion en realidad se tratan de aglomerados formados
de particulas en el rango nanométrico (<1 um). Segun Tartaj y col. [135], estos aglomerados se tratan de
microestructuras llamadas vermiculares, las cuales consisten en estructuras de poros interconectados que
se obtienen al calcinar pseudoboehmita a 1200°C para transformarla en o-Al>Os, donde las fuerzas
impulsoras térmicas conducen a un engrosamiento de grano, una rapida sinterizacion y una redistribucion

de la porosidad dentro del material transformado. Cuando la estructura vermicular se presenta es necesario
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por lo menos 1600°C para obtener cuerpos altamente densificados. Para prevenir la microestructura
vermicular, debe adicionarse particulas semilla isoestructurales antes de la calcinacion de la
pseudoboehmita, las cuales permitiran disminuir la temperatura de formacion de la fase a-Al,O3 y evitar el

crecimiento de grano [38, 135].
5.2 Sinterizacién de 6xido de aluminio y materiales compuestos Al,Os-SiC

Antes del mezclado los polvos iniciales se llevé a cabo su caracterizacion. Como materia prima para
producir los materiales compuestos utilizaron los polvos de alimina (Al.O3) producida por el método sol-
gel, los cuales se presenta su analisis en la seccion anterior, mientras que para el material de refuerzo se
emplearon polvos comerciales de carburo de silicio (SiC), ALDRICH Chemistry > 97.5%. En la figura 5.7
se muestran los resultados de DRX para el polvo de SiC; en dichos resultados se identifica principalmente
como la fase mosainita-6H y en menor proporcion la fase mosainita-4H, ambas corresponden a una

estructura hexagonal.
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Figura 5.7 Patrén de DRX de los polvos comerciales de SiC.

Para complementar la caracterizacion del SiC se evalu6 el tamafio de particula y la morfologia de los polvos
por granulometria y MEB respectivamente. En la figura 5.8a se presenta la distribucion de tamafio de
particula de SiC, el promedio (media) de los resultados fue de 20.68 um, la mediana y la moda fueron de
21.31 um y 21.69 um, respectivamente. Por otra parte, en la figura 5.8b se observa la imagen del polvo de
SiC la cual tiene una morfologia angular e irregular, un andlisis por EDS revela que los polvos no solo
contienen Si 'y C, sino que presenta un 24.49% at. de oxigeno. De manera natural el carburo de silicio solo
se encuentra en meteoritos, por lo que se fabrica artificialmente a través de diferentes técnicas como
deposicion fisica de vapor (PVT), deposicién quimica de vapor (CVD), sol-gel, sinterizacion en fase liquida
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(LPS), aleado mecénico (MA) o el proceso Acheson, este ultimo es el método maés utilizado para la
fabricacién de polvos de SiC comercial [25, 115-117, 136]. El proceso Acheson se desarrolla a través de
una reaccién en estado sélido entre arena de cuarzo y coque de petréleo a alta temperatura (~2500°C), en
la cual dependiendo de la distancia entre el material y la fuente de calor se obtiene SiC diferentes colores
asociados al grado de pureza obtenido. Generalmente, el producto obtenido por el método Acheson tiene
un tamafio de grano grande y cominmente puede encontrarse contaminado con oxigeno, nitrégeno y/o
aluminio [115, 116]. Por ejemplo, el SiC de alta pureza puede pertenecer a la estructura 3C-SiC, que es de
color amarillo, o bien puede tratarse de a-SiC, el cual es incoloro [117]. El polvo comercial de SiC que se
utilizo en esta investigacion posee un color negro debido a que presenta al oxigeno como impureza, este

tipo de particula se recomienda para uso abrasivo.
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Figura 5.8 Polvo comercial de SiC, a) analisis de la distribucion del tamafio de particula y, b) analisis de
imagen por MEB.

Posteriormente, se realizaron dos tipos de mezclas a través de rotavaporacion. Como se mencioné en el
desarrollo experimental, las mezclas se realizaron utilizando como matriz a Al,Os; producido de
pseudoboehmita y como material de refuerzo polvo comercial de SiC. Las mezclas se denominaron como
MROT-5SIiC y MROT-15SiC cuando presentan 5% en peso y 15% en peso de SiC como material de
refuerzo. La figura 5.9 muestra el analisis realizado para la identificacion de fases por DRX, donde las fases
principales que se identifican son a-Al>O3 y SiC mosainita-6H; en ambas mezclas la fase predominante es
a-Al;O3; dado que se encuentra en mayor cantidad al tratarse de la matriz que conformara al material
compuesto, mientras tanto, con picos de menor intensidad se identifica la fase SiC que es el refuerzo. La
dispersion homogénea de las particulas de refuerzo es primordial en la fabricacion de materiales
compuestos, por lo cual en caso de que las particulas de refuerzo o de la matriz permanezcan aglomeradas

y sin mezclarse uniformemente provocaran regiones de escasa densidad y bajas propiedades mecéanicas en
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la pieza final [23]. Algunos surfactantes que se utilizan para mezclar de Al,O3 con diferentes tipos de
particulas de refuerzo son jabén liquido convencional (1% en peso) [137] y alcohol isopropilico
(isopropanol) [138, 139]. Después del mezclado de los polvos con alcohol isopropilico, no se detectan restos
de contaminantes ni ningtn cambio de fase en los polvos; de manera que con el proceso de mezclado
utilizado se garantiza la eliminacion del solvente y un mezclado homogéneo de las particulas de refuerzo

de SiC en la matriz ceramica de Al,Ox.
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Figura 5.9. Patron de DRX de mezclas AlOs con 5% y 15% en peso de refuerzo de SiC.

5.2.1 Sinterizacion convencional

La sinterizacion a través de la ruta convencional o sin presion se llevo a cabo en dos etapas. Durante la
primera parte se realizé la produccion de cuerpos en verde y en la segunda se desarroll6 la sinterizacion a

alta temperatura. Los compactos producidos en esta etapa se identificaron con las siglas CS.

5.2.1.1 Compactacion de polvos ceramicos

Con respecto al prensado uniaxial, se realizaron pruebas de compactacion para los polvos de Al.Os;
producidos a partir de pseudoboehmita y la mezcla MROT-5SiC a diferentes cargas, las muestras fueron
denominadas CV-Al,O3 y CV-5SiC, respectivamente (ver, figura 5.10). El empacamiento de polvos es una
etapa fundamental para la compactacion, pues la estructura del empaquetado afectara la densificacion y el
desarrollo de la microestructura durante la sinterizacion [140]. Asimismo, la distribucién de la densidad en
la compactacion de polvos depende de la homogeneidad de la carga superficial aplicada y de las propiedades
intrinsecas de reordenamiento del polvo utilizado [141]. Por tanto, para facilitar la produccion de los

cuerpos en verde a través del prensado uniaxial, se utiliz6 como apoyo una pieza metélica de ¥ de pulgada
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y 2.5 mm de espesor (troquel) en la base del dado de acero usado para la compactacién, ademas se tuvo una
limpieza rigurosa del dado, la base y el punzén entre cada compactacion de polvos; el tiempo de carga de

compactacién fue de 90 segundos.

En la figura 5.10a y 5.10b se observa que el incremento de la densidad en verde al aumentar la presion de
compactacién. Un alto rendimiento de compactacion corresponde a tamafios de polvo micrométricos con
una distribucion de tamafio homogénea, por el contrario, si se utilizaran particulas muy grandes (estructuras
de largo alcance) facilmente causarian deformacién o agrietamiento a los compactos en verde [140, 141].
En primer lugar, las muestras de CV-Al,Os3 (ver, figura 5.10a) a 190 MPa presentaron un defecto importante
de formacion de tapas o delaminados (end capping), posteriormente cuando se incrementd la presion hasta
440 MPa se obtuvieron compactos con una gran cantidad de grietas y desprendimientos en los bordes del
cuerpo en verde, por tanto, se desistié en el empleo de estas muestras defectuosas para la etapa de
sinterizacion. Segun los célculos de la densidad en verde capturados a partir de las medidas geométricas
del cuerpo en verde, a una presion de compactacion de 125 MPa el cuerpo en verde de Al,Os se alcanzé
una densidad promedio en verde de 1.65 g/cm?®, equivalente a 41.7% de densidad relativa. En segunda
instancia, para CV-5SiC (ver, figura 5.10b) se alcanza 47.1% de densidad relativa a 440 MPa de presién de
compactacién, presentandose defectos menores sobre la superficie del cuerpo en verde, asimismo se
observa dos cambios relevantes en la pendiente de la grafica a los 190 MPa y 315 MPa que se atribuye al
reacomodo de las particulas de refuerzo de SiC dentro de la matriz de polvo de Al,Os. Al utilizarse la
técnica de compactacion uniaxial debe considerarse que las particulas ceramicas son rigidas, por lo tanto,
para alcanzar la méaxima densidad de empaguetamiento en los polvos se produce el mecanismo de
reordenamiento de las particulas; como resultado el empaguetamiento de los polvos ceramicos es bajo
respecto a la compactacién de polvos metélicos [142]. Bajo modelos tedricos, particulas esféricas de
monotamafio con estructuras cristalinas compactas (HCP o FCC) pueden alcanzar un empagquetamiento
méaximo del 74%, sin embargo, en la realidad el empaquetamiento es aleatorio por lo que el arreglo
completamente regular se logra en dominios muy pequefios [55, 56]. A través del prensado uniaxial polvos
de Al,O3 puede alcanzarse como maximo una densidad de empaquetamiento del 50% [55, 142], lo que es
coherente con los resultados observados en la figura 5.10a. Experimentalmente puede incrementarse la
densidad en verde a través del prensado uniaxial utilizando particulas esféricas uniformes en el recipiente
de compactacidon y, enseguida someterlo a vibracién (prensado vibratorio); o bien seleccionando
Optimamente una mezcla de particulas bimodales donde las particulas méas pequefias se enfocan en llenar
los intersticios que dejan las particulas mas grandes y aplicando un buen mezclado mediante vibracion [55,
56]. Segun Yanai y col. [141], a través de prensado biaxial es posible alcanzar 55-59% de densidad relativa

en Al,O; aplicando cerca 400 MPa de presion en particulas submicrométricas sin aglomeracion, ademas
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dichos resultados se favorecieron lubricando la matriz cilindrica y el punzén con acido isoestearico. Lee y
Kim [143] compactaron a través de prensado isostético en frio polvos de Al,O3 y SiC, con tamafio de
particula de 0.4 um y 0.3 pum, respectivamente, ambos polvos ceramicos alcanzaron una densidad relativa
cercana a 55% al aplicar una presion de 100 MPa atribuido a la fragilidad de los polvos ceramicos que se
reordenaron, fragmentaron y deformaron plasticamente durante el proceso de compactacion. En definitiva,
los resultados de compactacion de los cuerpos en verde de CV-AlO; y CV-SiC mostrados en las gréaficas
de la figura 5.10 son congruentes con las caracteristicas de los polvos usados. En vista de que los polvos de
Al,O3 contienen estructuras vermiculares, dichos agregados se fracturaron a altas presiones de
compactacion aconteciendo el reordenamiento de particulas. Ademas, es probable que para CV-5SiC
presentd una fragmentacion de las particulas de refuerzo de SiC a partir de 315 MPa que es observado en

el cambio de pendiente.
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Figura 5.10 Curvas de compactacion de los polvos de a) Al,O3 y, b) Al,O; con 5% en peso de SiC.

Durante el prensado uniaxial la falla sobreviene cuando las tensiones cortantes de eyeccion en los
compactos exceden la resistencia del cuerpo verde, en concreto ocurre cuando el compacto se expande al

salir de la matriz, este fendmeno aumenta al incrementar las presiones de compactacion [56]. Para polvos
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cerdmicos compactar a presiones altas causa delaminacion y contraccion no uniforme por coccion,
presiones bajas a moderadas con formas delgadas y simples son la mejor opcién para una compactacion
segura. Para matrices cerdmicas comunmente las presiones usadas son de 20-50 MPa, por lo que se
recomienda presiones de 100 a 200 MPa como el limite maximo [1, 55, 56]. Aunque a simple vista la alta
presion de compactacion no afectd a los cuerpos en verde para CV-5SiC, pueden producirse defectos en las
muestras después de la sinterizacion, por lo tanto, para ambos tipos de compactos se seleccionaron los

producidos a 125 MPa de presion para ser sinterizados a alta temperatura.

5.2.1.2 Sinterizacion en atmosfera inerte (Ar)

Se consideran tres tipos de compactos con los que se trabajaron en esta etapa en el dilatdmetro Linseis L75
bajo una atmosfera de gas de argén. En primer lugar, los compactos CS-Al,O3 y CS-5SiC que fueron
sinterizados a 1500°C por 2 h a partir de los compactos en verde CV-Al,O3 y CV-5SiC respectivamente, y
el denominado CS-5SiCyi que se trata de los compactos CV-5SiC con un tratamiento térmico a 1200°C por
2h en atmosfera de aire y que posteriormente se Ilevd a cabo el proceso de sinterizacion a 1500°C por 2h.
Debido a las limitaciones a la cantidad de muestras producidas en el dilatdmetro, no se realiz6 la prueba de

densidad por el método de Arquimedes.
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En la figura 5.11 se muestra el desarrollo del proceso de densificacion obtenido por dilatometria para la
muestra sin refuerzo, CS-Al,Os. En la primera parte de la gréafica, se observa una ligera dilatacion de 15
pm al alcanzar los 1100°C que se presenta habitualmente al inducir el calentamiento. Cerca de los 1260°C

comienza la contraccion de la pieza, es decir, este primer punto de inflexion se presenta el cambio en la
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deformacion indica el inicio de la sinterizacion del material [144]. Aunque es entre los 1350°C y 1500°C
cuando se alcanza la mayor velocidad de densificacion; la coalescencia por sinterizacidn entre particulas
de a-Al,O3 aumenta a temperaturas mayores de 1200°C [1, 17]. Posteriormente, la densificacion continua,
pero a una velocidad de densificacion que disminuye a los 30 y 70 minutos de tiempo de permanencia a los
1500°C, la densificacion se detiene una vez se finaliza el periodo de sinterizacion programado a los 120
minutos. Como resultado, debido a que la contraccién de la curva no se estabiliza en ningln punto de la
gréafica, la muestra CV-Al,O3 no alcanza la maxima densidad posible lo cual se corrobora con la gréafica de
densificacion de la figura 5.12 obtenida con los datos recopilados en el dilatdmetro durante el proceso de
calentamiento.
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Figura 5.12. Desarrollo de la densificacion durante el proceso de sinterizado de la muestra CS-Al;Os.

La densidad final para la muestra CV-Al,Os al finalizar el proceso es de 2.15 g/cm?® (ver, figura 5.12),
considerando a la densidad teérica de Al,O3; como 3.96 g/cm?, a dicha muestra le corresponde un 54.3% de
densidad relativa. Sin embargo, el equipo considera la contraccion longitudinal y transversal del cuerpo
sinterizado como proporcionales, por lo cual para corroborar la informacion se calculé la densidad a partir
de las dimensiones geométricas de CV-Al,O3 obteniendo una densidad de 2.49 g/cm?® que corresponde al
63% de densidad relativa. Con ambos resultados se deja en claro la baja densidad obtenida en dicha muestra.
En definitiva, el proceso a 1500°C solo alcanza la etapa intermedia de sinterizacion, donde adn se lleva a
cabo la difusidn en el limite de grano y difusion de volumen [144]. Cabe destacar que los polvos Al.Os;
producidos de pseudoboehmita tuvieron un tratamiento de calcinacion para poder transformase en a-Al2Os3,
este tipo de tratamientos térmicos incrementa el tamafio de los cristales primarios que lo conforman vy,
tienen un efecto contrario a la molienda: tendra un érea superficial especifica baja, un tamafio de cristalito

grande y necesitard una temperatura de sinterizacién muy alta [55]. Por consiguiente, es posible incrementar
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la densidad del compacto si se incrementa la temperatura de sinterizacion y el area superficial por molienda,
ademas el Al,Os tiene un mejor rendimiento a través de la densificacion al aire. Los resultados analizados
a partir de la curva de la figura 5.12 revela una contraccién longitudinal de aproximadamente 14%,

coherente con la contraccion lineal de 10 al 20% reportada para la alimina [55].

En la curva de deformacidn de la figura 5.13, se presentan los compactos con 5% en peso de refuerzo de
SiC: CS-5SiC y CS-5SiCqi sinterizadas en atmosfera de argén. Durante las etapas iniciales de
calentamiento la dilatacién maxima que presenta el compacto CS-5SiC es de 25.2 um a los 1050°C,
mientras que CS-5Sioi tiene 22.5 um de dilatacion méxima a los 1000°C. La gréfica de la muestra CS-
5SiC presenta una contraccion importante a partir de los 1250°C y al alcanzar los 1450°C se incrementa la
velocidad de densificacidn (ver, figura 5.13). Enseguida, a los 10 y 35 minutos de alcanzar la temperatura
de permanencia de 1500°C se observan dos cambios de pendiente, esto indica una disminucion en la
velocidad de densificacion de CS-5SiC; una vez finalizada la prueba existe una relajacion de esfuerzos y la
pieza llega a su estado final alcanzando una contraccion longitudinal de 4-5%. Por otra parte, la grafica que
corresponde a CS-5SiCoi en la figura 5.13 muestra una densificacion mayor y mas rapida que para la
muestra sin tratamiento térmico, CS-5SiC. En este caso, el compacto CS-5SiCqi inicia la contraccién
relevante cerca de los 1300°C, entre los 1450°C y 1500°C la densificacion se acelera, de modo que en el
caso de seguir incrementando la temperatura la densificacion continuaria aumentado. Asimismo, una vez
mantenida la muestra CS-5SiCoy; a la temperatura de permanencia de 1500°C, se observan tres cambios de
pendiente a los 10, 35 y 68 min; por tanto, con el paso del tiempo desciende la velocidad de densificacion.

La contraccién longitudinal alcanzada en CS-5SiCoxi es de 5-6%, lo cual es un poco mayor que el CS-5SiC.
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Figura 5.13 Curva de deformacion y temperatura en funcion del tiempo de sinterizacidn de las muestras
CS-5SiC y CS-5SiCoxi.
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La figura 5.14 se muestran los cambios de densidad de los compactos CS-5SiC y CS-5SiCox durante el
proceso de sinterizacion, la densidad teorica utilizada como referencia para el compuesto Al,O3 con 5% en
peso de SiC es de 3.9225 g/cm?. A partir de los 1000°C se observan cambios notables en la densificacion
para ambas muestras. Al analizar la curva correspondiente del compacto CS-5SiC (color azul), el proceso
de densificacion continua lentamente a los 1500°C y se detiene al finalizar el calentamiento; la muestra
sinterizada alcanza una densidad de 1.93 g/cm?® y densidad relativa de 49.39%. Ademas, para el compacto
CS-5SiCox expone una curva (color magenta) que en una primera etapa tiene poco incremento en la
densidad entre los 1050°C y 1250°C, enseguida se tiene una aceleracion de la densificacion hasta que se
alcanza la permanencia a 1500°C; la densidad para CS-5SiCoyi es de 1.96 g/cm? que corresponde al 50% de
densidad relativa. Segun los calculos geométricos, la densidad de las muestras es de 2.11 y 2.14 g/cm?
equivalente a 54% y 54.05% de densidad relativa para CS-5SiC y CS-5SiCoy; respectivamente. En ambos
casos, queda claro que no existe una diferencia significativa entre los resultados ni se alcanza una alta
densidad en los compuestos sinterizados. Una baja densidad relativa en el compacto en verde indica una
alta cantidad de espacios vacios entre las particulas y, resulta dificil eliminar dichas porosidades durante la
sinterizacion a baja temperatura [141], dicho fendmeno puede atribuirse a la baja densidad obtenida en los
compactos con refuerzo de SiC. Por otra parte, cuando no se utiliza una atmdsfera inerte durante la
sinterizacion, se presenta una dilatacion del material debido a la ganancia de masa atribuido a la formacion
de mullita primaria a partir de los 1000°C y de la fase cristobalita a los 1300-1400°C [145]. En conclusion,
por la ruta de sinterizacion convencional lo mas conveniente es alcanzar una alta compactacion en verde de
los polvos para facilitar el proceso de sinterizacion, ademas un alto flujo de gas inerte (argon) durante el

proceso de sinterizacion previene la descomposicion excesiva de las particulas de refuerzo de SiC.
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Figura 5.14 Desarrollo de la densificacion durante el proceso de sinterizado de las muestras CS-5SiC y
CS'SSiCoxi.
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En la figura 5.15 se examina la microestructura de la pieza de 6xido de aluminio sinterizado, CS-Al;0s. La
estructura cristalina de la alimina hexagonal es causante que las particulas estén ligeramente alargadas, es
decir, que sean anisotropicas, con una relacion de aspecto de 1.5 [140]. La pieza obtenida tiene una
microestructura porosa, similar a lo reportado por Hirata y col.[146] al compactar a 19 MPa y sinterizar
desde 500 a 1000°C en aire; en dicho trabajo alcanzan densidades relativas de 60% donde el desarrollo de
limite de grano es muy bajo. Durante una etapa temprana del proceso de sinterizacion, las particulas
ceramicas entran en contacto e inicia el crecimiento de un cuello a traveés del movimiento atémico de corto
alcance, y algunos de los granos comienzan a formar limites de granos, pero ain se encuentran los poros
abiertos [60]. Enseguida comienza el facetado de las particulas [146], es decir la formacion de poligonos
con limites de grano planos en las caras de contacto como es observado en la figura 5.15b; sin embargo,
entre los bordes de grano se forma una matriz tridimensional de poros en el material [60]. La
microestructura revelada en la figura 5.15a se le denomina vermicular [147], se presenta por la baja
nucleacion intrinseca y se forman granos de un solo cristal de a-Al,O3 a escala micrométrica rodeadas por
canales de poros continuos. Dicho lo anterior, se corrobora que la muestra CS-Al,O3 permanece en una

etapa previa a la sinterizacion completa del material por lo cual la densidad en la muestra fabricada es baja.

X 10,000 15.0kV LEI

Figura 5.15 Imagenes de MEB del compacto CS-Al,Os3 sinterizado a 1500°C/2h en atmésfera de argon,
a) 1000x y, b) acercamiento a 10000x.

El andlisis del compuesto CS-5SiC en la figura 5.16 muestra 3 zonas del compacto sinterizado: parte
superior, parte central y la parte inferior. La parte superior de CS-5SiC es la zona que se encuentra expuesta
directamente al flujo de gas argdén durante el proceso de sinterizacion, en ella se observar la pérdida de las
particulas de refuerzo de SiC dejando poros en la matriz de Al,Os. Segin lo mencionado por German [59],
hay una gran cantidad de poros y poca unién sélida en etapas iniciales del proceso de sinterizacion, los
poros se encuentran interconectados y se engrosan, de manera que permitiria el acceso de la atmdsfera

(arg6n y aire) entre las particulas de la matriz y refuerzo de SiC dentro del compacto reaccionando con
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estas Ultimas y provocando su descomposicién. Conforme lo observado en el mapeo (ver, figura 5.16), en
la parte central de la pieza CS-5SiC se conservan todas las particulas de refuerzo rodeadas de la matriz de
Al,O3, la matriz que tiene una microestructura vermicular ademas no se observan dafios superficiales o
volumeétricos (agrietamiento); tampoco se observa la formacion de una interfase de reaccion entre la matriz
y el refuerzo que puedan afectar a la muestra. La parte inferior del compacto CS-5SiC es la base donde se
apoyo6 la muestra durante el proceso de sinterizacion, de ahi que al no estar expuesto directamente al flujo
de gas y temperatura se perdieron solamente las particulas de SiC que quedaron expuestas sobre la cara
externa del compacto. Ademas, dentro del compactos se presenta un ligero redondeamiento y disminucion
de tamafio de las particulas de SiC debido a la transferencia de masa que ocurre durante el proceso de

sinterizacion.

Parte superior

Figura 5.16 Iméagenes de mapeo elemental realizado en MEB de la muestra CS-5SiC sinterizado a
1500°C/2h en atmosfera de argén.

La figura 5.17, muestra un mapeo elemental realizado en MEB para la muestra CS-5SiCoxi que se calcind a
1200°C antes de la sinterizacion en dilatdbmetro. En la parte superior de dicha muestra se observan las
particulas de SiC que permanecen dentro de la matriz, pero con un tamafo inferior al original (21.69 um)
y un deterioro de las particulas mas expuestas a la superficie del compacto. Mientras tanto, en la parte

central las particulas permanecen sin ninglin cambio dentro de la matriz, ademas Al,Os en la matriz presenta
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la estructura vermicular que indica una baja densidad como se menciond anteriormente. Con respecto a la
parte inferior se conservan las particulas de refuerzo sin dafios perceptibles, solamente se presenta con una
disminucidn de tamafio y redondeamiento de las particulas de SiC. Los polvos comerciales de SiC utilizados
para la fabricacion de los compuestos tienen un tamafio promedio de 20 um con su morfologia angular e
irregular, en la parte central del compacto se mantiene sin cambios dichas caracteristicas, pero en la parte
superior e inferior se exhibe una reduccion del tamafio. El decrecimiento y redondeamiento de las particulas
de refuerzo probablemente ocurrié durante la oxidacion del compacto en verde a 1200°C, teniendo en
cuanta que el carburo de silicio al ser un material sin 6xido es altamente susceptible a la oxidacion a altas
temperaturas [148]. Asimismo, el silicio puede formar una capa de didxido de silicio (oxidacion pasiva)
sobre su superficie para suprimir la oxidacién adicional [149]; es decir a muy bajas velocidades de difusion
se forma una capa protectora de SiO; que impide que demora la descomposicion de SiC. En la oxidacion
pasiva la difusion de oxigeno se acelera con la presencia de impurezas y aditivos de sinterizacion residuales

gue llegan a afectar la microestructura de la capa superficial de SiO [148].

Figura 5.17 Imagenes de mapeo elemental realizado en MEB de la muestra CS-5SiCoyi sinterizado a
1500°C/2h en atmosfera de argon.

Un andlisis puntual de las particulas de SiC en la parte superior y central del compuesto CS-5SiCoyi Se

muestran en la figura 5.18 y la tabla 5.2, donde los puntos 1y 2 corresponden al anélisis del compacto en
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la parte superior mientras que los puntos 3 y 4 a la parte central. De acuerdo a los resultados de los polvos
comerciales de SiC (ver, figura 5.8), las particulas contienen pequefias cantidades de oxigeno debido a su
proceso de fabricacion lo cual las vuelve menos susceptible a la oxidacion [150], después de la oxidacion
y sinterizacion de CS-5SiCoxi se observa que las particulas tienen la misma tendencia para evitar su
descomposicion completa (ver figura 5.18). El punto 1 describe a la particula de SiC expuesta a la atmdsfera
de oxidacién a 1200°C y posteriormente sinterizada a 1500°C en argon, la cual contiene 40.17% at. de Si,
45.38% at. de C, 11.72% at. de O y solo 2.73% at .de Al. Por otra parte, el punto 2 tiene Al'y O en un
36.85% y 51.38% at., respectivamente, ademas se detecta 11.73% at. de C proveniente del recubrimiento
de carbono para la observacion de muestras no conductoras por MEB. En la zona superficial se observa que
la particula de SiC no se descompone totalmente, sin embargo, en la periferia de la matriz se observa un
material poroso y fragil (estructura vermicular) producto de la baja densidad. Después el punto 3 muestra
a la particula de SiC en la parte central de la muestra, con un contenido rico en silicio de 64.94% at. Y el
punto 4 describe a la matriz cerdmica de 6xido de aluminio con 35.35% at. de Al y 52.6% at. de O. La etapa
de oxidacion antes de la sinterizacion de los compuestos previene la formacion abruptas de porosidades
debido a la factible formacion de SiO, superficial. Ademas, aunque se perdieron algunas particulas
superficiales del refuerzo durante la oxidacion en aire no se ven afectadas las particulas de SiC que se
encuentran en el centro del compacto. Por otra parte, el Al,O3 de la matriz ayuda a disminuir el deterioro
de la superficie del compacto al ganar resistencia durante la sinterizacion en el dilatdmetro, que se puede
atribuir a la disminucion de la densificacion a 1450°C en las curvas de la figura 5.13.
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Figura 5.18 Analisis puntual del compuesto CS-5SiCoy, &) parte superior y, b) parte central.
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Tabla 5.2 Analisis puntual correspondiente a la muestra CS-5SiCoyi de la figura 5.18.

Composicion quimica (%at.)

Punto
Al 0] Si C
1 2.73 11.72 40.17 45.38
2 36.85 51.38 0 11.77
3 0.39 16.22 64.94 18.45
4 35.36 52.6 0 27.66

5.2.1.3 Sinterizacion en atmésfera de aire

Para la produccion de muestras en atmosfera de aire se utiliz6 el horno Thermo Scientific F46110DCM-33;
por esta ruta no hubo limitaciones para la cantidad de muestras producidas, de ahi que la alta cantidad de
piezas permitid realizar las pruebas de densidad y dureza con confiabilidad. Por esta via se fabricaron tres
tipos de muestras denominadas CS-Al;0z0i, CS-5SiCoxi ¥ CS-5SiC, los dos primeros tuvieron un
tratamiento a 1200°C y posteriormente la sinterizacion a 1600°C, mientras que para CS-5SiC solamente se
llevé a cabo la sinterizacion a alta temperatura. Antes de la sinterizacion, los compactos en verde con
particulas de refuerzo de SiC (CV-5SiC) fueron recubiertas con una ligera capa de NB sobre su superficie

para minimizar los efectos del oxigeno en la descomposicion de dichas particulas.

En primer lugar, se calcul6 la densidad aparente o volumétrica a partir de la geometria y peso de las piezas
sinterizadas, posteriormente se realizaron las pruebas de densidad por el método de Arquimedes, descrito
por las normas ASTM C-20-00 enfocado en piezas ceramicas (ver, anexo C). Los resultados de densidad
volumétrica muestran que los compactos de CS-Al,Os0i alcanzan una densidad de 3.53 g/cm? que equivale
al 89.39% de densidad relativa, mientras que para los compuestos CS-5SiCo; ¥ CS-5SiC obtienen la
densidad de 2.62 g/cm?® y 2.18 g/cm? respectivamente, lo cual corresponde al 66.8% y 55.6% de densidad
relativa. Los resultados completos de las pruebas de densidad por el método de Arquimedes a CS-Al;O30xi
y CS-5SiCoxi se reportan en el anexo C, las muestras CS-5SiC sin tratamiento térmico no se pudieron medir
por esta técnica debido a que los compactos sufrieron desprendimientos y fracturas de material importantes
durante dicha prueba. A través de los resultados la densidad de bulto es de 3.45 g/cm?®y 2.62 g/cm? para
CS-AlyOs0x ¥ CS-5SiCoyi respectivamente, equivalente a 87.1% y 66.7% de densidad relativa, dichos
resultados presentan una tendencia similar a los resultados obtenidos geométricamente, pero
completamente fiables. En consecuencia, CV-Al,O3; y CV-5SiC tienen una mayor densificacion por la ruta
de sinterizacion convencional en aire a 1600°C respecto a la sinterizacion bajo atmaésfera inerte, no obstante,

en ninguno de los casos se alcanza la maxima densificacion. Los polvos que no son 6xidos y poseen enlaces
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covalentes, como el caso de SiC, son dificiles de sinterizar en estado s6lido porque el transporte de masa
por difusién es bajo incluso a altas temperaturas [1], de ahi que se obtiene una mayor densificacion en los

compactos de alimina sin refuerzo.

X 5,000 15.0kV LEI

Figura 5.19 Imagenes de MEB del compacto CS-Al,O; sinterizado a 1600°C/2h en atmdsfera de aire, a)
1000x y b) acercamiento a 5000x de la superficie de fractura.
La microestructura de la figura 5.19 revela a través de la fractura transgranular de la muestra de CS-Al;Osoxi
granos equiaxiales facetados, asi como la presencia de poros cerrados micrométricos en los limites de grano,
esto se corrobora con los resultados de la prueba de densidad con 9.6% de porosidad aparente y solamente
2.8% de absorcion de agua (ver, anexo C). Durante la sinterizacion, la porosidad pasa gradualmente de un
100% de porosidad abierta a un 100% de porosidad cerrada e idealmente a una porosidad de cero; la
evolucion de la porosidad cerrada en la alimina generalmente comienza alrededor del 15% de porosidad
(85% de densidad relativa) [55]. Como resultado es evidente la diferencia de microestructura entre las
muestras sinterizadas en argdn y aire. Bajo la sinterizacion en aire para CS-Al,O3 posee el facetado y
engrosamiento de grano caracteristico de alimina densa (>90% de densidad relativa) [146, 147, 151]. Segln
lo descrito sobre la microestructura por parte de Rowthu y col. [151], cuando el crecimiento de grano del
Oxido de aluminio es isotropico, forma granos equiaxiales y submicrométricos, estos son facilmente
revelados mediante la fractura intergranular al preparar la muestra, como se obtuvo para CS-Al,Os (ver,
figura 5.19). En el caso de Yalamac y col. [147] cuando utilizan un calentamiento de 6.6°C/min en a-
alimina de 0.42 um se obtiene 91.2% de densidad relativa mientras que a 1°C/min alcanza hasta 94.2%,
por consiguiente, una velocidad de calentamiento lenta incrementa la densidad final del compacto de
alimina. Comparando dicho estudio, en la muestra CS-Al,O3 se tiene una tendencia semejante en los
resultados alcanzando el 87.1% de densidad relativa al calentarse a una velocidad de 5°C/min, a pesar de
que se parti6 de particulas y aglomerados vermiculares de 1-30 um. La reactividad del polvo de 6xido de

aluminio depende del tamafio de particulay la presencia de aglomerados; menor tamafio de particula mejora
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la reactividad de la superficie, incrementa el nimero de sitios de nucleacién, acorta la distancia de difusion

y mejora la homogeneidad [145].

En la figura 5.20 se observa la microestructura del compacto fracturado CS-5SiCox teniendo una
coalescencia incompleta entre las particulas alimina que conforman a la matriz cerdmica, Yalamac E. y
col. [147] denominan a este tipo de protuberancias detriticas como microestructura vermicular. Por
consiguiente, CS-5SiC,xi Se trata de una pieza poco densa donde las particulas de refuerzo de SiC afectan
la densificacion cuando la sinterizacion se realiza bajo atmdsfera de aire. Para obtener un compacto con
alta densidad debe minimizarse la aparicion de la microestructura vermicular, en la ruta de sinterizacion sin
presion esto es posible por encima de los 1600°C [135, 147]. EI cambio de la microestructura depende del
tamafio relativo de los poros, debido a que al incrementarse la cantidad y tamafio de los poros se dificulta
el transporte de masa [59]. La presion de compactacion busca reducir la aparicion de poros dentro del
sistema, al incrementar el empaquetamiento de las particulas aumenta el area de contacto entre ellas,
posteriormente los contactos crecen durante el calentamiento y con ello la resistencia del compacto; sin
embargo, al aumentar la resistencia se rechaza la densificacion hasta que se alcanzan temperaturas mas altas
y se logra impulsar el ablandamiento térmico [60]. Es asi que el dilema de la baja densificacién para CS-
5SiCxi se atribuye tanto a una baja la temperatura de sinterizacién segln las caracteristicas de la alimina

utilizada, asi como a la descomposicion de las particulas de refuerzo de SiC bajo atmdsfera de aire.

X 1,000

Figura 5.20 Imégenes de MEB del compacto CS-5SiCyi sinterizado a 1600°C/2h en atmosfera de aire, a)
1000x y b) acercamiento a 5000x.

A través de MEB se realiz6 un mapeo elemental para identificar las particulas de refuerzo de SiC en la
muestra CS-5SiCoi. En la figura 5.21, se observa que parte de las particulas de SiC se volatilizaron y
reaccionaron con la matriz de éxido de aluminio, perdiendo su forma angular y tamafio original. Dado que

CS-5SiCoxi 0btuvo una baja densidad (pr = 66.7%) con una porosidad aparente y absorcion de agua de
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27.21% y 10.48% respectivamente (ver, anexo C), demuestra que tiene un alto porcentaje de porosidad
abierta. Por consiguiente, aunque superficialmente estaba protegido de la oxidacion a través de NB, los
poros abiertos permitieron que el oxigeno del ambiente penetrara dentro de la pieza afectando la estabilidad
del refuerzo de SiC. Chawla [22] indica que en ambientes oxidantes cualquier silicio libre en el carburo de
silicio es susceptible a la oxidacidn, especialmente a temperaturas altas. Al descomponerse, el refuerzo de
SiC forma espacios vacios o bien cuando una fibra de SiC contiene oxido se forma una fase vitrea
intergranular que produce un ablandamiento del refuerzo. Asimismo, cuando dentro de los poros del
material permanece gas atrapado resulta contraproducente puesto que el gas se hincha con la temperatura,
ademas si la atmosfera es insoluble los poros se resisten a la densificacién [59]. De modo que ambos

fendmenos contribuyeron a disminuir el indice de densificacion de los compactos.

Figura 5.21 Imagenes de mapeo elemental realizado en MEB de la muestra CS-5SiCoyi sinterizado a
1600°C/2h en atmosfera de aire.

La microestructura de CS-5SiC de la figura 5.22 expone resultados similares a los de la muestra CS-5SiCoyi,
en el andlisis de la imagen se muestra fractura intergranular y transgranular, siendo esta segunda la méas
frecuente. Cuando un material cerdmico policristalino se rompe habitualmente la superficie fracturada
presenta tanto fractura intergranular como transgranular, esto indica que el avance de la grieta no ocurre de
forma homogénea, sino que hay zonas de union entre los bordes de grano de la fisura por detras del frente
de la grieta [152]. Este comportamiento es coherente a los resultados presentados por Rowthu y col. [151]
en muestras mesoporosas de alimina, en donde el analisis de microestructura de la alimina sinterizada
expone fractura intergranular y transgranular; revelando que una alta fraccién de porosidad interviene mas
en la disminucién de valores de resistencia a la flexion en comparacién con el tamafio de grano promedio
de la alimina submicrométrica mesoposora. Por otra parte, como menciona Elyas y col. [139], las
propiedades finales de los compuestos Al,O3-SiC estan directamente ligadas a la microestructura inducida
por la adicidn y sinterizacién de SiC; cuando se tiene el refuerzo en el material generalmente se presenta
fractura transgranular, la microestructura se refina y la tenacidad a la fractura incrementa a mayor contenido
de SiC. Pero, el mismo material de refuerzo puede generar poros y grietas en el material cuando no se
completa la sinterizacion. Segun el estudio de Mohankumar y Gopalakrishnan [153], utilizando particulas

de alimina de 3um y de carburo de silicio de 1pm produjeron compuestos densos de Al,O3-SiC a través de
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la ruta de sinterizacion convencional y en microondas (pr > 95%), las particulas de refuerzo de SiC llegan
a bloguear el movimiento del limite de grano dificultando la densificacion de Al,Os, ya que dicho refuerzo
se fija en el limite de grano. Ademas, por la ruta de sinterizacion convencional, al incrementar el contenido
de SiC se incrementan los poros en el compuesto y disminuye el porcentaje de densidad relativa. En alimina
monolitica la fractura es intergranular mientras que cambia a transgranular en compuestos, como reporta
Parchoviansky. y col. [154], este comportamiento se atribuye al fortalecimiento de los limites de grano a
través de tensiones de compresion residuales debido a los diferentes coeficientes de expansion térmica
(CTE) entre AlOs y SIiC, debido a que SiC se incrusta en el limite de grano y es necesario una mayor
energia de fractura de la interfase Al,O3/SiC. En consecuencia, para CS-5SiC la fractura fragil transgranular
domina el sistema indicando directamente la presencia de material de refuerzo y también se influye por la
alta porosidad en el material, esto tltimo confirma la debilidad del compacto para soportar el desarrollo de
las pruebas de densidad. Asimismo, se presenta una descomposicion de las particulas de SiC mas agresiva
que lo descrito para compacto CS-5SiCoyi, en definitiva, sin el tratamiento térmico preliminar a 1200°C el
compacto se deteriora drasticamente durante la etapa de sinterizacion en aire; lo mas adecuado es realizar

la sinterizacion de CS-5SiC sin la exposicion al oxigeno del medio.
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Figura 5.22 Imégenes de MEB del compacto CS-5SiC sinterizado a 1600°C/2h en atmoésfera de aire, a)
1000x y b) acercamiento a 5000x.
En cuanto a la figura 5.23 se presenta los difractogramas de los compactos CS-Al,Oz y CS-5SiC sinterizados
en aire. Para la muestra sin particulas de refuerzo solo se detecta la fase hexagonal a-Al,Os. Por otra parte,
para el compuesto CS-5SiC se confirma la presencia de la fase corindon o a-Al,O3, que se emplea como la
matriz del compuesto, y se identifican las fases de mullita (3AI.03.2Si0;) y 6xido de silicio (SiO). Cabe
sefialar que no se detecta carbono en el anélisis por DRX, esto significa que dicho elemento se liberd en
forma de gas (CO) durante el proceso de sinterizacion [154]. Aunque SiC es una sustancia extremadamente

estable, en el aire se oxida para formar una pelicula de SiO; a tan solo 850°C [26, 136]. Al prolongar el
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tiempo de sinterizado, los cristales de mullita se forman a partir de la capa de Al,O3-SiC a expensas de la
cristobalita (SiO2) incrementando la velocidad de oxidacidn [149]. Durante el proceso de sinterizacién se
presentan pérdidas en el material compuesto tanto en atmdsfera de argdbn como de aire atribuido a la
volatilizacion y descomposicion del SiC, al igual que en los resultados de Parchoviansky y col. [154] al
fabricar compuestos Al,O3-SiC por presion en caliente; segun su analisis el SiC puede reaccionar con Al,Os
de la matriz y producir gases como SiO, Al,OC y CO. Entre los inconvenientes de la sinterizacion
convencional es que el material no pude alcanzar la maxima densificacion (99%) que, en este caso,
principalmente se ve afectada por la volatilizacion del material de refuerzo. Para obtener altas
densificaciones en las ceramicas sin 6xido y mejorar las propiedades mecanicas es preferible realizar la
sinterizacion asistida por presion, como la técnica de prensado isostético en caliente (HIP), sinterizacion

por microondas, o sinterizacién asistida por corriente eléctrica pulsada (PECS) [1, 23, 153, 155, 156].
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Figura 5.23 Patron de DRX de compactos sinterizados por la ruta convencional de CS-Al,0; y CS-5SiC.

5.2.2 Sinterizacion no convencional por PECS

Después de la sinterizacion de los polvos por la ruta no convencional se obtuvieron piezas densas
recubiertas de grafito superficial proveniente de la hoja de grafito dentro del troquel utilizado en el proceso
de sinterizado, el grafito se elimind a través de desbaste superficial. Las muestras cilindricas se nombraron
como SPS-Al,O3 cuando el material no tiene refuerzo, SPS-5SiC y SPS-15SiC para las muestras con 5% y

15% en peso de particulas de SiC de refuerzo respectivamente.
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Figura 5.24 Proceso de sinterizado en PECS de las muestras: a) PECS-Al,QOz, b) PECS-5SiCy c) PECS-
15SiC.

Con los datos obtenidos en el equipo Labox 210, se obtuvo el proceso de sinterizacion de cada uno de los
polvos hasta formar una pieza sélida de 10 mm de diametro y 7 mm de largo que se muestra en la figura
5.24. Es necesario recalcar que en los equipos PECS se utiliza un termometro infrarrojo para alta
temperatura, por tanto, tiene dificultades para detectar temperaturas menores a 500°C, de ahi que la gréfica
del perfil de temperatura de todas las muestras comienza hasta los 571°C (punto A). En la figura 5.24a se
describe la muestra SPS-Al,Os, la linea negra corresponde al perfil de temperatura mientras que la linea
roja corresponde a el desplazamiento ocurrido a dicha muestra. Segun la curva de desplazamiento, desde el
origen hasta el punto B al incrementarse la temperatura ocurre una dilatacion del material hasta alcanzar su
punto méximo de 0.628 mm a 1125°C, enseguida del punto B al C se estabiliza la compresién de los polvos
a los 1600°C. En el punto D se observa un pequefio aumento en el desplazamiento, este comportamiento
indica una dilatacion de la muestra la cual ya se encuentra como una pieza densa consolidada. Este mismo
desarrollo se observa en las figuras 5.24b y 5.24¢ para las muestras PECS-5SiC y PECS-15SiC, donde a
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partir del punto B inicia el sinterizado de los polvos observado a través de la compactacién; el proceso

finaliza cuando se presenta la expansién térmica de la pieza sélida en el punto D.

La variacion entre los tiempos o temperaturas de sinterizacion depende de las diferencias entre las cargas
de compactacion y la conductividad eléctrica, que a su vez dependen del tipo y forma del material de partida
para el sinterizado [72]. Las muestras producidas en este trabajo usaron los mismos polvos cerdmicos, por
tanto, las minimas variaciones que se observaron dependieron principalmente de la cantidad de material de
refuerzo en la matriz de alimina. Hay que mencionar ademas que la velocidad de densificacion de los
polvos es muy rdpida en contraposicion de la ruta convencional, todo el proceso de sinterizacion en PECS
dur6 solamente 28 minutos. La muestra PECS-AI,Os es la que experimenta la mayor contraccién con 6.57
mm al alcanzar los 1600°C, y de 7.94 mm al finalizar el proceso de sinterizacidn. Por otra parte, PECS-
5SiC y PECS-15SiC alcanzan una contraccion a los 1600°C de 6.17 mm y 5.77 mm respectivamente, y la
una contraccion final maxima de 7.53 mm y 7.07 mm respectivamente. Como fue mencionado
anteriormente el refuerzo de SiC se ancla en los limites de grano de Al,O3 [153, 154], por lo tanto, entre
mayor sea la cantidad de material de refuerzo se afectara en mayor medida la contraccion de la matriz de

aliimina.

Se realizé el anélisis de la densidad a través de la prueba de densidad por el método de Arquimedes, basado
en la norma ASTM C-20-00 orientada para materiales refractarios y ceramicos. Segun los resultados para
las muestras sinterizadas en el equipo Labox-210, las muestras alcanzan una alta densificacion, >95% de
densidad relativa; para todos los casos se presenta una porosidad aparente <1% Yy absorcién de agua de
0.2% (ver, anexo C). El método de Arquimedes no mide la porosidad real ya que el método de absorcion
no puede ingresar a los poros cerrados, por lo tanto, la porosidad aparente mide los poros interconectados
calculédndola en términos de la densidad [157]. Durante la sinterizacidn, la porosidad pasa gradualmente de
un 100% de porosidad abierta a un 100% de porosidad cerrada e idealmente a una porosidad de 0%; la
evolucién de la porosidad cerrada en la alimina generalmente comienza alrededor del 15% de porosidad
(85% de densidad relativa) y al alcanzar el 5% de porosidad (95% de densidad relativa) toda la porosidad
es cerrada [55]. Como resultado la porosidad dentro de las muestras sinterizadas se trata de porosidad
cerrada y se verifica la alta densificacion en las piezas mediante PECS. Por otra parte, las muestras
sinterizadas en el equipo Labox-1550 poseen una densidad relativa del 99% con una porosidad aparente de
1.03%, 0.41% y 0.39% para las muestras PECS-AIl,O3, PECS-5SiC y PECS-15SiC respectivamente, por lo
cual también presentan una pequefia cantidad de poros cerrados. Se infiere que la pequefia diferencia de
densidad entre los resultados de ambos equipos depende del tamafio de los compactos sinterizados (ver,
tabla 4.1), puesto que los sinterizados en el equipo Labox-210 (México) fueron mas altos que los producidos

en el Labox-1550 (Japon). La aplicacion de presion y la alta temperatura por la ruta no convencional permite
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alcanzar una alta densificacion de los polvos cerdmicos. La porosidad del material ceramico esta vinculada
a las propiedades basicas del mismo debido a que afecta no solo a la densidad y la permeabilidad, sino
también, resistencia a la abrasién, dureza, tenacidad a la fractura y conductividad eléctrica de las piezas
ceramicas [157, 158]. La densidad obtenida por PECS es mayor respecto a las mismas muestras producidas
por la ruta convencional a 1500°C y 1600°C mostrados en la seccion anterior, donde alcanzaron como
méaximo 87% de densidad relativa en la muestra de Al,Os3 sin refuerzo. Por tanto, segln las caracteristicas

de los polvos cerdmicos de Al;Oz y SiC utilizados para este trabajo el método de sinterizacion por PECS es

maés adecuado para obtener un material con alta densidad.

Labox-210 Labox-1550

a) PECS-ALO, b) PECS-ALO,

Figura 5.25 Imégenes obtenidas de MEB de la superficie de fractura de los compactos sinterizados a
1600°C por PECS segun el equipo de utilizado. a) y b) muestra PECS-AI,O3, ¢) y d) PECS-5SIC, e) y f)
muestra PECS-15SiC.
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En la figura 5.25 se muestra el analisis microestructural a través de la fractura de las piezas sinterizadas en
los equipos Labox-210 y Labox-1550. La ceramografia consiste en analizar la superficie de fractura de la
muestra de interés [159]. En todas las muestras se presentan fractura transgranular e intergranular,
manifestandose en mayor medida esta Gltima. Las fracturas intergranulares se propagan a través de los
limites de grano que originan superficies lisas y rugosas que exponen cada grano. El tipo de fractura
intergranular es comdn en los materiales ceramicos [152]. Para la muestra PECS-AI,Os sinterizada en el
equipo Labox-210 de la figura 5.25a se observa fractura fragil intergranular y transgranular por clivaje,
dado que no se produce deformacion plastica antes de la fractura, ademas se observa poros micrométricos
cerrados dentro de los granos del material. Por otra parte, la muestra PECS-AI,QO; sinterizada en el equipo
Labox-1550 de la figura 5.25b presenta una tendencia similar pero principalmente con fractura
intergranular, también se exhiben poros en los granos, y ademas se observa el clivaje del grano de Al;O;
sobre los planos estructurales especificos que en el caso de la alimina corresponde a la estructura
hexagonal. Bésicamente los microporos se tratan de porosidad cerrada entre los limites de grano de la
pieza. La fractura del tipo transgranular presenta un aspecto suave con bordes poco afilados y no se
encuentran claramente definidos los limites de grano en contraposicion de una fractura intergranular [159].
Conviene subrayar que el tipo de fractura no depende del tamafio de los granos que conforman el material
[152]. En ambos casos, PECS-AIl;O; presenta fractura mixta con pocos poros dentro de su estructura,
corroborando los resultados de la prueba de densidad, asi que se trata de un material con alta resistencia y

dureza.

Con respecto a las muestras con particulas de refuerzo SPS-5SiC y SPS-15SiC, exhibidas en las figuras
5.25¢ al 5.25f, se comparan nuevamente los resultados seguin los equipos utilizados para la sinterizacion,
pero no se encuentran diferencias significativas al utilizar equipos diferentes. En dichas muestras la fractura
es mixta tendiendo més a fractura intergranular, no hay presencia de macroporos y descomposicion del
material de refuerzo como lo ocurrido en la ruta de sinterizacion convencional. Como se menciono en la
seccidn anterior, entre mayor sea la cantidad de refuerzo de SiC mayor sera la fractura transgranular [151],
es asi que este tipo de fractura se presenta en mayor cantidad en la muestra PECS-15SiC como se observan
en las figuras 5.25e y 5.25f. Salamon y Shen [160] indican que si se forma algun aglomerado en etapas
tempranas del proceso de sinterizacion disminuye la densificacion, por tanto, la mejor alternativa es aplicar
una alta presién mecéanica para romper los aglomerados y que se logre reordenar las particulas para una
densificacion completa como es posible en el equipo SPS/PECS. El incremento de la presion aumenta el
contacto entre las particulas favoreciendo los mecanismos de difusién, obteniendo un mejor
empaquetamiento del material y un aumento en la velocidad del proceso de sinterizacion [73]. Este

fendmeno no ocurre en la ruta convencional donde primero se realiza un prensado uniaxial para obtener la
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pieza en verde, las tensiones se acumulan de forma desigual en todo el cuerpo que al ser calentado para
llevar a cabo la sinterizacion produce contracciones desiguales en él que pueden dafiarla, ademas ocurre
una descomposicion del SiC aun en atmoésfera inerte que perjudica los mecanismos de difusion. En

definitiva, por la ruta PECS se logran obtener las piezas de alta densidad, muy cercana a la teorica.

Labox-210 Labox-1550

~ ¢) PECS-58iC d) PECS-15SiC

% pd
>

50 pm : U 50 pum

Figura 5.26 Imagenes de mapeo elemental realizado en MEB de las muestras sinterizadas en PECS en
los equipos Labox-210 y Labox-1550.
Las imagenes de MEB por electrones retrodispersados revelan la topografia de la muestra, por lo cual no
es posible distinguir facilmente entre las particulas de la matriz de Al,Os y el refuerzo de SiC, a través del
analisis por mapeo de elementos quimicos es posible su identificacion de forma clara y precisa. En la figura
5.26 se muestran las imégenes de las muestras con refuerzo, PECS-5SiC y PECS-15SiC, obtenidas a traves
del anélisis por mapeo con el fin de complementar el analisis de la figura 5.25. Las figuras 5.26a y 5.26¢
representan una vista general de las muestras PECS-5SIC, en las imagenes se observa la distribucion

homogénea de las particulas de refuerzo de SiC en todo el material, ademas se mantiene la misma cantidad
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y forma de las particulas de refuerzo (5% en peso de SiC). Por otra parte, las figuras 5.26¢ y 5.26d presenta
el mapeo quimico de PECS-15SiC (15% en peso de SiC), en ellas se aprecia una mayor cantidad de las
particulas de SiC respecto a PECS-5SIiC ademas de una distribucion homogénea de dicho refuerzo. La
matriz de Al,O3envuelve a las particulas de refuerzo homogéneamente obteniendo un cuerpo denso. No
hay evidencia de la presencia defectos o imperfecciones en todas las muestras estudiadas, tampoco se
observa la presencia de una interfase quimica entre el refuerzo y la matriz; por tanto, la interfase formada
es seguramente una interfase mecanica. El enlace mecanico tiene una fuerza menor que el enlace quimico,

ademé&s mantiene las particulas de refuerzo sin cambios ni dafios perceptibles [3, 22, 23].

La figura 5.27 muestra una particula de refuerzo de SiC rodeada de la matriz de Al,O3 de la muestra PECS-
5SiC. La particula de refuerzo de SiC se encuentra en el limite de grano de la matriz de Al,O; ademas que
mantiene su tamafio y forma original, un diametro promedio de 20 um y la forma angular de las particulas,
confirmando lo obtenido por Rowthuy col. [151] y, Mohankumar y Gopalakrishnan [153] anteriormente
mencionado. Ademas, es clara la identificacion de la fractura mixta, el Al,Os presenta principalmente
fractura intergranular y el SiC exhibe una fractura transgranular (ver, figura 5.27). En el caso de los
materiales compuestos cuando ocurre el transporte atdbmico por procesos de difusion se forma una zona de
reaccion interfacial de refuerzo-matriz con cierto espesor [22]; en consecuencia, la quimica de la superficie
cambia entre la interfase formada entre refuerzo y la matriz pude afectar la unién entre ambas y la tenacidad
a la fractura [3, 22]. El mapeo corrobora que no existe una zona de reaccion entre el refuerzo y la matriz,
estos resultados contrastan con las muestras sinterizadas por la via convencional donde si hay una

descomposicidn de las particulas de SiC para formar SiO; que afectan la resistencia de la pieza.

Figura 5.27 Imagenes de mapeo elemental realizado en MEB de la muestra PECS-5SIC.
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Tabla 5.3 Analisis puntual correspondiente a la muestra PECS-5SiC de la figura 5.27.

Composicion quimica (%at.)

Punto
Al (0] Si C
1 0 5.72 75.52 18.76
2 45.21 51.52 0 327
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Figura 5.28 Patron de DRX de compactos sinterizados por la ruta no convencional, muestas PECS-AI,Os,

PECS-5SiC y PECS-15SiC.
Finalmente, los compactos sinterizados por PECS se analizaron por DRX, los difractogramas obtenidos se
encuentran en la figura 5.28. En relacion con la muestra PECS-AI,O3 se identifica Unicamente la fase
corindon o a-Al,O3; a su vez las muestras PECS-5SIC y PECS-15SiC presentan la fase corindén que
corresponde a la matriz del material compuesto, y en segundo lugar la fase mossainita (SiC) o 6H-SiC que
pertenece al refuerzo. Dicho lo anterior al aumentar el contenido de SiC en cada muestra la intensidad de
los picos para SiC incrementa. Los resultados reafirman que no se forma una interfase entre la matriz y
refuerzo que pueda afectar las propiedades de la pieza. La superficie de un cristal sélido se considera un
area truncada del cristal que consta de aniones y cationes de sitios coordinadamente insaturados, por tanto,
cuando se expone a la atmosfera todos los s6lidos quedan cubiertos por varios tipos de elementos adsorbidos
como el oxigeno del ambiente [17, 22]. La atmoésfera controlada durante el sinterizado evita la
descarburacion superficial de SiC, ademas de garantizar un resultado uniforme en la consolidacion del

material compuesto [27], por tanto, al utilizar una atmosfera de vacio por la ruta de sinterizacion no
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convencional evitd que se afectaran las particulas de refuerzo. Gerhardt [136] recopila diferentes estudios
gue indican que compuestos de Al,O3-SiC, ya sea reforzados por particulas, nanoparticulas, plaquetas o
whiskers, cuando son producidos por sinterizacion sin presion solo pueden alcanzar la densidad completa
a temperaturas superiores a 1700°C, donde normalmente implicara una pérdida de peso considerable por la
formacidn de compuestos volatiles, es asi que técnicas de sinterizacidn asistidas por presion como prensado
en caliente 0 PECS evitan tales limitaciones. En definitiva, con los resultados logrados queda claro que a
través de la sinterizacién por la via no convencional para la produccién compuestos de matriz ceramica
Al,O3-SiC se obtienen piezas con alta densidad sin pérdida del material de refuerzo debido a la aplicacion

presion y alta temperatura simultineamente bajo una atmdsfera de vacio.
5.3 Pruebas de dureza a compactos sinterizados

La micro-dureza de las muestras sinterizadas por la ruta convencional y no convencional se determin6
mediante un ensayo de dureza Vickers, en el equipo Mitutouyo HM-200. El ensayo de dureza Vickers
evalla la resistencia del material a ser deformado, entre los requisitos para llevarla a cabo la prueba es
asegurarse de que las superficies sean planas por lo que se prefiere pulir las muestras y limpiarlas antes de
realizar las evaluaciones [152]. El indentador Vickers tiene forma de diamante piramidal cuadrado con un
angulo entre las caras opuestas de 136° [161, 162]. Cuando las cargas aplicadas son mayores de 1 kg nos
referimos a la prueba como macro-indentacion y para cargas menores de 1 kg se le denomina microdureza
0 micro-indentacion. Los resultados de dureza Vickers son lecturas exactas de la prueba, la huella dejada
por el indentador no es repetible, asi que un promedio de una serie de indentaciones proporciona la dureza
del material. Basicamente la dureza Vickers, HV, se calcula midiendo la longitud promedio de las
diagonales de la base de la muesca formada por la indentacion y relacionando la fuerza aplicada a dicha
area [161, 163].

Las huellas de indentacion son mostradas en la figura 5.29 y fueron realizadas con una carga de 1 kg en la
parte central y el borde de los compactos. Es importante mencionar que las pruebas de dureza para las
muestras sinterizadas por la ruta convencional solo se realizaron a CS-Al.O3 y CS-5SiC producidas en el
horno a 1600°C durante 2h en atmdsfera de aire. Por otra parte, no se presentaron dificultades para
manipular las muestras producidas por PECS, y fue posible la evaluacion de los tres tipos de muestra
sinterizadas por la ruta no convencional. La figura 5.29a, muestra la linea de indentacion realizada en la
zona central de la muestra CS-Al,QO3, la penetracidn de la punta piramidal se marca sin problema, resultando
en una huella con diagonales de 45.82 um por 44.81 um, que se miden con el equipo de dureza para obtener
la dureza del material. Generalmente se acepta una carga de 1 kg para realizar pruebas de microdureza en

oxido de aluminio puro [11]. Por otra parte, en la figura 5.29b se observa la indentacién realizada al
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compuesto CS-5SiC (5% en peso de refuerzo de SiC). El tipo de patrdn de deformacién que presenta el
compuesto se le denomina “huella en forma de alfiler”, donde el material bajo la zona endurecida por
deformacion actia como un colchon permitiendo el hundimiento, en el centro se espera el mayor
hundimiento[163]. Comparando las muestras de sinterizacién convencional, se observa que las diagonales
medidas en la huella de indentacidn son de mayor tamafio para CS-Al,Os, por tanto, tiene una menor dureza
gue CS-5SiC. En otras palabras, cuando la penetracion de la punta y las diagonales son pequefias indica

una alta resistencia a la penetracion en la zona, por el contrario, cuanto mas grande sea la huella dejada

apunta a la baja dureza del material.

Sinterizacion Convencional

c) PECS-A1203 d) PECS-581C e) PECS-15Si1C
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Figura 5.29 Pruebas de microdureza a los compactos producidos por la ruta de: a)-b) sinterizacion
convencional, y ¢)- d) -e) sinterizacion no convencional.

Las figuras 5.29¢, 5.29d y 5.29e muestran las indentaciones de las muestras PECS-AI,Os;, PECS-5SIiC y
PECS-15iC respectivamente, todas las muestras se prepararon superficialmente a través de un pulido con
pastas de diamante durante el mismo tiempo, pero se obtiene una superficie mas rugosa entre mayor sea
cantidad de particulas de refuerzo. Lo recomendado para materiales refractarios es una rugosidad inferior a
0.1 um de raiz cuadrada media, aunque este resultado dependera de la suavidad de la superficie para poder
ser esmerilada y pulida. Los poros pequefios distribuidos no representan problemas para realizar las

mediciones, sin embargo, si es un poro grande debe rechazarse [164]. En la figura 5.29¢ se observa las
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diagonales que se midieron para la pieza PECS-AIl,QOs;, en dicha zona los resultados son aceptables, sin
embargo, la superficie lisa no se mantiene en todas las zonas de la muestra donde se realizaron las
indentaciones. Mientras que en el compuesto PECS-5SIC de la figura 5.29d se presenta hundimiento y
deformacién del material en la parte inferior de la huella; de igual modo, la muestra PECS-15SiC de la
figura 5.29e también presenta defectos en el borde de la huella de indentacidn, de ahi que las gréaficas de
los resultados de indentacion en las muestras reforzadas con carburo de silicio presentan una alta dispersién

de datos de dureza Vickers.

La figura 5.30 muestra la recopilacion de los resultados de las pruebas de dureza en gréficas lineales; se
analizo el centro y el borde de cada pieza. En primer lugar, se analizan los resultados por la ruta de
sinterizacion convencional, CS-Al,O3 y CS-5SiC, en las zonas de centro y borde segun las figuras 5.30b y
5.30b. En las gréficas se observan variaciones o dispersion en los datos recopilados debido a la presencia
de poros micrométricos superficiales y de particulas de refuerzo, en el caso de CS-5SiC, que dificultaron la
penetracion de las muestras. Los resultados demuestran claramente que las durezas mas altas corresponden
a CS-Al;0s, donde en el centro y en el borde alcanza una dureza total promedio de 1360 y 1364 HV
respectivamente que es equivalente a 13.3 GPa. En vista de que no se alcanza la maxima densidad (ver,
seccién 5.2.1) la dureza maxima tampoco puede lograrse (ver, tabla 5.4), la porosidad aparente de CS-Al,O;
es de 9.6% pero afecta en gran medida la resistencia a la penetracion del material principalmente cuando
se alcanza el borde de la muestra. Aunque dichos resultados son mas elevados que los presentados por
Marroquin [165] para alimina porosa, pero son muy bajos cuando se compara con los resultados de
Mohankumar y Gopalakrishnan [153] con dureza de 21 GPa en compactos de alta densidad (ver, tabla 5.4).
Asimismo, en el caso de CS-5SiC solo se tiene una dureza total promedio de 207 HV (2 GPa) y 171 HV
(1.6 GPa) en las zonas del centro y borde respectivamente. Como se ha dicho, la descomposicion de las
particulas de refuerzo por accion del aire afect6 la densidad de la pieza CS-5SiC alcanzando una densidad
relativa del 66.7% y una alta porosidad aparente del 27.2%, es asi que se comprueba que la porosidad en el
compacto afecta principalmente al &rea expuesta (borde) a la atmosfera de aire durante la sinterizacién al
formarse la porosidad abierta y por tanto resultando en una baja dureza sin propiedades mecanicas
favorables. Durante la sinterizacion el area superficial de vapor-sélido disminuye [60], pero se ve afectado
por la union de particulas en la preforma o compacto en verde, las energias interfaciales, el tipo de polvo y
la temperatura para que la sinterizacién en estado sélido pueda formar un material denso [5]. Cuando se
alcanza 92% de densidad relativa que los poros abiertos se transforman progresivamente a cerrados y
cuando todos los poros estdn cerrados (> 95% pr) se mejoran las propiedades mecénicas del material

densificado [60], lo que no fue logrado en esta serie de muestras sinterizadas por la ruta convencional.
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Figura 5.30 Gréficas de los resultados de la prueba de dureza a los producidos por la ruta de

sinterizacion convencional, inciso a) y b), y por sinterizacién no convencional, inciso ¢) y d).
Las figuras 5.30c y 5.30d presenta las gréficas de los resultados del perfil de microdureza para la parte
central y borde respectivamente de las 3 diferentes muestras fabricadas por PECS. En la parte central de la
muestra PECS-AI,O3 la dureza total promedio alcanz6 1669 HV (16.38 GPa); mientras que en el borde se
presenta una alta dispersion de los datos (ver, figura 5.30d), en dicha zona las huellas tuvieron dificultades
para medirse de forma mas precisa, alcanzando una total dureza promedio en el borde de 1726 HV (16.93
GPa). Cuanto mas duro es el material, menor es el tamafio de la huella de indentacion, por lo cual la
incertidumbre de los resultados de dureza incrementa producto del error al medir de las longitudes
diagonales [164]. No obstante, en esta investigacion queda claro que la dureza de la alimina sin refuerzo
se incremento por el método de fabricacién PECS respecto al método convencional. La dureza de laalimina

completamente sinterizado (pr > 95%) fabricada por Prensado Isostético en Caliente (HIP) o Sinterizacién
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por Plasma de Chispa (SPS/PECS) puede alcanzar desde 1530 HV (15GPa) hasta mas 2000 HV (19.6 GPa)
como se puede observar en la tabla 5.4 [22, 55, 155]; por tanto, los resultados para PECS-AIO; se
mantienen dentro del rango esperado para compactos de alta densidad. Sin embargo, mejorando la
preparacion superficial de la muestra antes de la indentacion se tendria una mayor confiabilidad en los datos
recopilados y, por tanto, probablemente se alcanzaria una mayor dureza promedio. La muestra con 5% de
refuerzo PECS-5SIC (ver, figuras 5.30c y 5.30d), tiene una dureza total promedio de 1817 HV (17.82 GPa)
y 1940 HV (19.03 GPa) para la zona centro y borde respectivamente. Y en Gltimo lugar, la muestra con
15% de refuerzo PECS-15SiC (ver, figura 5.30c y 5.30d) tiene una dureza total promedio de 1284 HV
(12.59 GPa) y 1666 HV (16.34 GPa) en las zonas centro y borde de la muestra. Como en los casos
anteriores, se detecta una dispersion de datos considerable debido a que la superficie examinada no es
completamente lisa por las caracteristicas del tipo de muestra, ademas se observa que el refuerzo al 5%

incrementa la dureza de la alimina, pero cuando se alcanza el 15% de refuerzo la dureza disminuye.

Datos de dureza estudiados por diversos autores para los materiales de 6xido de aluminio y de carburo de
silicio se presentan de forma sintetizada en la tabla 5.4. Segin Bahraminasab y col. [155] cuando se tienen
un refuerzo en la matriz de éxido de aluminio la dureza Vickers disminuye en funcion de la fraccion de
volumen (regla de las mezclas), es decir, la dureza es mayor en el compuesto con menos refuerzo debido a
gue una mayor cantidad de refuerzo incrementa la presencia de tensiones internas residuales producidas por
el desajuste de la expansion térmica de Al,Os3 y SiC que afectan durante el proceso de sinterizacion. Por
otra parte, conforme a los resultados de Mohankumar y Gopalakrishnan [153], quienes produjeron
compuestos Al,03-SiC mediante microondas, obtuvieron densidad relativa del 99.7% alcanzando durezas
de 21 GPay 24 GPa con 5% y 15% de refuerzo de SiC respectivamente, siendo resultados mas altos que
las muestras producidas en este trabajo debido a que el refuerzo usado fue de SiC de alta pureza de <1 pum.
Chawla [22] refiere que con 92% de densidad relativa se alcanza 19.7 GPa de dureza en Al,Os. Las matrices
cerdmicas que se utilizan para producir compuestos buscan incrementar la tenacidad a la fractura [22], que
es la resistencia a la propagacion de las grietas, Kic, y depende de la composicién y microestructura de la
matriz, distribucion de esfuerzo, porosidad, etcétera. En definitiva, a través diversas técnicas es posible
lograr a una alta densidad y dureza en los materiales compuesto, seleccionando la técnica adecuada segln

las caracteristicas de los polvos iniciales.
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Tabla 5.4 Dureza de Al,O3 y SiC en funcién de la densidad relativa alcanzada.

Parametros de

Dureza

Material sinterizacion Densidad (GPa) Referencia
1840°C/ 1n Hanquin Liang y col
LSP-SiC 7% en peso de 99.1% 23.04-1.67 d (156 gy col.
Ales—CeOZ
1850°C
LSP-SiC 14.9% en peso Al,O3 98% 20.7 Abderrazak H.[115]
11.2% en peso Y203
Al203 HIP 1500°C - 17.2 Chawla [22]
Al;03 1540°C > 95% 15-20 Ruys A.[55]
Bahrami M.
AlOs SPS 1350°C 99% 19.76 ahraminasab M.y
col.[155]
a2% Marroquin Garcia
Al,Os 1200-1350°C (porosidad 0.4-1 d
. J.[165]
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Capitulo 6 Produccion de uniones

En este capitulo se encuentra la discusién de los resultados de las uniones producidas por la técnica de
soldadura fuerte. Los ensambles producidos se tratan de 4 sistemas principales: Ti/Ti, Al,Os/Ti, 5SiC/Tiy
15SiC/Ti, en atmosfera inerte de argon y vacio. A continuacion, se desarrollan los resultados observados.

6.1 Caracterizacion de los materiales precursores

Como materia prima para producir las uniones se seleccionaron como materiales base a una aleacion de
alta pureza de titanio, y los compactos de alta densidad sinterizados mediante PECS: Al,Os y los
compuestos Al,Os-SiC (ver, seccion 5.2.2). Ademas, como material de aporte se seleccioné la lamina
comercial MBF-15, base Ni.

Composicion quimica (% en peso)
Ti Si C H (0] N
Datos del proveedor | 99.82 - 0.016 0.0009 0.16 0.004
Microanalisis puntual = 97.19 1.48 1.33 - - -
T T T T T T T T T
— Titanio v

Vv o-Ti

Intensidad, /u.a.

10 20 30 40 50 60 70 80 90

Angulo de difraccion, 26/°

Figura 6.1 a) Tabla de andlisis cuantitativo de los elementos quimicos contenidos en el titanio, b) patron
de DRX de titanio e imagen por microscopia éptica de titanio atacado con kroll’s reagent.

En primer lugar, para corroborar las especificaciones otorgadas por los proveedores, se realizd un

microandlisis puntual por EDS al titanio comercial, el cual como se muestra en la figura 6.1a. Aungue el

analisis puntual es semicuantitativo puede mostrar la presencia de impurezas u otros elementos dentro del

titanio. En el anélisis realizado al titanio se detectan los elementos de Si'y C en su composicion, el cual es
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un resultado ligeramente diferente a lo reportado por Alfa Aesar, por tanto, se tiene la presencia de silicio
en solucidn solidad dentro del titanio. En la figura 6.1b se muestra el analisis por difraccién de rayos X del
titanio, en los resultados encuentra exclusivamente la fase a-Ti que corresponde a la celda unitaria
hexagonal. Ademas, a través de un revelado quimico por Kroll's reagent fue posible observar la
microestructura del titanio en la cual se presentan principalmente a granos equiaxiales y o acicular acorde

a las caracteristicas de titanio de alta pureza.

a) Windmastiten

—_— —
100 pm - e JOO- ot

Figura 6.2 Iméagenes de la microestructura del titanio a) a través de microscopia Optica y, a') por MEB.
Imagenes de mapeo elemental realizado en MEB: b) Ti a temperatura ambiente, y b) Ti sometido a un
tratamiento térmico a 1135°C.

El titanio presenta dos tipos de microestructuras principales: equiaxial y lamelar, esta ultima también
conocida como microestructura tejida de canasta o Widmanstaten. Los granos equiaxiales que describen a
la fase o-Ti de alta pureza se tratan de una fase a globular dispersa en una matriz de fase P cristalizada a
baja temperatura, como resultado la estructura hexagonal compacta (hcp) es estable. Por otra parte, a
temperaturas mayores a 882°C (B-transus) la estructura cubica centrada en el cuerpo (bcc) predomina, esto
es la fase f [118, 120]. Una vez que el titanio sometido a alta temperatura es enfriado se obtiene una

microestructura lamelar o Windmastéten, la cual consiste en la fase a (hcp) en forma de listones o tejido
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que se forma dentro de los grandes granos de fase B (bcc). En la figura 6.2a y 6.2b dicha estructura lamelar
es observada después de que una muestra de titanio se someti6 a calentamiento hasta 1135°C por 1 minuto,
teniendo un enfriamiento controlado de 5°C/min. A través del ataque quimico con Krolls reagent se revela
una estructura lamelar gruesa (ver, figura 6.2a), esta caracteristica ocurre cuando se lleva a cabo un

enfriamiento lento en el titanio [118].

En la figura 6.2b y 6.2c se presenta el analisis por mapeo elemental de la muestra de titanio sin tratamiento
térmico y con un calentamiento a 1135°C respectivamente; en dichas imagenes se observa la presencia de
precipitados de silicio y carbono en la aleacion de titanio, este tipo de aleantes se adicionan durante el
proceso de fabricacion para controlar la pureza del material. Cuando el titanio sufre el calentamiento y
enfriamiento parte de las particulas de silicio (Si) se solubilizan y se dispersan en la matriz de titanio,

mientras que las particulas de carbono (C) se solubilizan completamente.

Composicion quimica (% en peso)
Ni Cr Fe Si C B
Datos del proveedor | 70-80 10-20 1-5 3-7 - 1-5

Microanalisis puntual | 75.18 14.41 4.61 4.96 0.84 -

T T T T T T T T
— MBF-15
g .
.
=
=
.'9 -
vl
=
g 4 4
E |
I
. | .
|
T T y T y T T T y T T T y T y 1
10 20 30 40 50 60 70 80 90

Angulo de difraccion, 26/°

Figura 6.3 a) Tabla de andlisis cuantitativo de los elementos quimicos contenidos en MBF-15, b) patrén
de DRX e imagen transversal por microscopia Optica de MBF-15.
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a) MBF-15—25°C

Figura 6.4 Imagenes por mapeo elemental realizado en MEB: a) MBF-15 a temperatura ambiente, y b)
corte transversal de MBF-15 sometido a un tratamiento térmico a 1135°C.

En cuanto a la ldmina comercial MBF-15 se trata de una aleacion base Ni que contiene como principales
elementos aleantes al Cr, Fe y Si, segun la tabla en la figura 6.3a los resultados obtenidos por EDS son
congruentes dentro de los rangos reportados por el proveedor Metglas®. Los metales de aporte a base de
niquel se utilizan para soldar metales base ferrosos y no ferrosos de alta temperatura, tanto para aplicaciones
a alta temperatura que requieran resistencia a la corrosion como para aplicaciones bajo cero. EI metal de
aporte amorfo de solidificacion rapida, como el caso del MBF-15, se fabrica adicionando metaloides cerca
de la concentracidn eutéctica, de ahi que es posible la fabricacion de laminas amorfas ddctiles por
solidificacion rapida [124]. Esta preforma no necesita grandes espacios para llenar las seccione transversales
entre los materiales base para soldadura fuerte, basta con ser colocarlo entre las superficies a unir y, como
la holgura es baja tiene una alta retencién del relleno durante el proceso de union; en contraste con los

aportes en forma de pasta con polvo o alambre [124]. En los s6lidos cristalinos los atomos tienen un arreglo
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ordenado y durante su evaluacion por DRX resultan en lineas nitidas que representan a los planos
cristalograficos; por otra parte, los sdlidos amorfos tienen un ordenamiento de corto alcance, de ahi el
difractograma obtenido por DRX resulta en una curva difusa demostrando la carencia de planos
cristalogréaficos [167]. Es asi que, en el difractograma de la figura 6.3b no se observan picos definidos de
una fase cristalina por lo que se comprueba que el MBF-15 se trata de una ld&mina de aporte amorfa, de ahi

gue en la imagen por microscopia Gptica no se observa ninguna microestructura definida.

En la figura 6.4 se observa el mapeo elemental por MEB realizado a la lamina MBF-15. Al examinar el
material de aporte inicial (ver, figura 6.4a) no se encuentra ninguna estructura ordenada, corroborando
nuevamente que se trata de un sélido amorfo. En cambio, cuando el MBF-15 se calienta hasta 1135°C (ver,
figura 6.4b) se observa el reordenamiento de los aleantes Cr, Fe y Si en el solvente de Ni a través del cambio
microestructural. Aunque el proceso se realizd bajo una atmdsfera de Ar, el oxigeno remanente afecta la
superficie de la lamina de MBF-15 oxidando su superficie. EI Cr se dispersé y precipito en particulas
gruesas como resultado de un enfriamiento lento (5°C/min), ademas presuntamente se llevo a cabo la
formacién de un 6xido de cromo. Por otra parte, el Fe y Si se disolvieron en la matriz de Ni, pero se observa
gue una parte de Si reacciona con el O de la superficie formando posiblemente 6xido de silicio. En cambio,
el C se detecta principalmente en la resina donde fue embebida la muestra'y no dentro de la aleacién, debido

a la baja cantidad de C que posee la aleacion de aporte MBF-15.

6.2 Resultados generales de las uniones

Como se menciono anteriormente, las uniones disimiles se produjeron utilizando la lamina de aporte MBF-
15 durante 1 y 10 minutos de tiempo de permanencia a alta temperatura (1135°C y 1200°C), bajo 2 tipos
de atmésferas: argon y vacio. Asi mismo, se realizaron uniones exclusivamente con titanio para observar
el efecto del MBF-15 en un sistema completamente metalico. En la tabla 6.1 se resumen los resultados de

las uniones producidas en esta investigacion.

Como es mencionado en la literatura [8, 10, 12, 15] la temperatura recomendada para realizar el proceso de
soldadura fuerte debe estar por encima de los 30-35°C del punto de fusion del material de aporte con el
proposito de asegurar que el metal alcance el estado liquido durante el proceso de union, aunque la unién
puede realizarse a temperaturas incluso mayores dependiendo de la naturaleza del sistema a unir. De ahi
gue, considerando el punto de fusion y la temperatura de unién por soldadura fuerte de MBF-15 como
1103°C y 1135°C respectivamente, la temperatura de unién mas alta empleada en este proyecto fue de

1200°C en atmdsfera de vacio.
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Tabla 6.1 Resultados de los experimentos de union por soldadura fuerte.

. .. . Temperatura . . Unido (e) Deterioro en
Sistema de union Atmosfera °C) Tiempo (min) No unido (0) Ia interfase”
1 (] Moderado
Ti/MBF-15/Ti Argon 1135+5
10 ° Bajo
9005 | ¢ Fracturado
Argon ° Moderado
1135+5
10 ] Moderado
PECS-AL,O,/MBF-15/Ti 900+ 5 v Fracturado
_— 1
] Elevado
Vacio 1135+5
10 ] Moderado
12005 | . Bajo
1 ] Moderado
Argdn
10 ] Moderado
_— 1135+5
PECS-5SiC/MBF-15/Ti 1 . Elevado
Vacio 10 ] Elevado
12005 | ] Moderado
1 ] Moderado
Argon
10 ] Moderado
_ 1135+5
PECS-15S1C/MBF-15/Ti 1 ° Elevado
Vacio 10 ] Elevado
1200+ 5 1 (] Moderado

* Defectos volumétricos presentes en la interfase y zona de reaccion.

En la figura 6.5 se presenta las fotografias de dos ensambles que representan a las uniones en atmosfera de
argén y vacio. En la pieza unida en argdn observada en la figura 6.5a, se encuentran restos de nitruro de
boro sobre la superficie cerdmica a causa de que el dado de grafito donde fue montado el ensamble para el
proceso de union se recubrié de nitruro de boro. El nitruro de boro no afectd a la interfase de unién debido
a gue su Unico objetivo era evitar reacciones indeseables entre el dado y los materiales base. En cambio,
para la union en vacio mostrada en la figura 6.5b no existe ningun residuo adicional debido a que la unién
se realizd en un porta muestras de alimina. En ambos tipos de atmésfera de unidn se observa el cambio de
coloracién superficial del titanio, lo cual indica una leve oxidacion del titanio. Por encima de los 600°C el
oxigeno es relativamente soluble y mévil en el titanio [122]. El titanio al someterse a alta temperatura resiste
el gas caliente formando una capa protectora de 6xido, TiO,. La formacion de la capa de 6xido separa la
superficie del metal del entorno, proporcionando una barrera que ralentiza la oxidacion y reduce el consumo

de metal [118]. La capa de éxido en el ensamble unido bajo la atmésfera de argén estd completamente
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adherido a la superficie del metal, dicha capa es de un ligero color bronce brillante. Por otra parte, en
atmosfera de argén se forma una cascarilla delgada de color bronce y naranja, dicha capa puede ser
desprendida mediante por raspado dejando por debajo una superficie de titanio de color gris oscuro.
Finalmente, en la parte central de los ensambles de la figura 6.5 se encuentra la ldmina de aleacién de aporte
MBF-15, entre los bordes de los materiales base se observa la solidificacién de la [amina, mientras que en

las orillas de la 1dmina se presenta una deformacion y ligera oxidacién después del proceso de union.

Atmosfera: Vacio

Pieza Al,O4
MBEF-15

Titanio

iyl S

Figura 6.5 Imagenes del ensamble Al,O3/MBF-15/Ti unida a 1135°C en atmoésfera de a) argén y b) vacio.

En general, la interfase de unién formada por el sistema PECS-Al,Os/MBF-15/Ti bajo diferentes
parametros de unién se analiza en la figura 6.6. Para lograr la union adecuada entre sistemas metal/ceramico
se deben dominar 2 problemas: la adhesion entre el metal y ceramico mediante la formacion de la interfase
sin &reas no vinculadas, y la relajacion segura de los esfuerzos térmicos originada por el desajuste de la
dilatacion térmica entre las piezas a unir [103]. Como resultado, aunque las piezas se mantuvieron unidas
después del proceso de unién, después del analisis de las mismas a través de su caracterizacioén interfacial
se considerd su clasificacion segun el deterioro de la union interfacial metal/ceramico (ver, figura 6.6). El
caso de la interfase con un deterioro bajo, el metal y ceramico permanecen completamente unidos a lo largo
de la pieza libre de agrietamiento; aunque, enseguida de la linea de unidn se presentan microporos estos se
atribuyen al efecto corrosivo del Kroll's reagent usado en el ataque quimico para revelar la microestructura
de la muestra debido a que este efecto no ocurre en muestras con pulido espejo. Por otra parte, cuando se
considera que el deterioro en la interfase es moderado se presentan grietas y microporos en la interfase
metal/cerdmico, pero sin que ocurra la separacion de las superficies de los materiales; en cambio en la
interfase con deterioro elevado, ademés de los defectos volumétricos ocurre la fractura completa de la

interfase de union. Durante la unién a 1135°C por 1 min, se compara el efecto entre la atmosfera de argon
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y vacio para la union PECS-Al,O3/MBF-15/Ti, en general es visible que el vacio favorece la formacion de

defectos volumétricos.

Interfase
de unidén

g
o E
%‘3—4
> O
g Sl
= O
< o

Grieta
transversal

Atm: Argon
1135°C/ 1 min

Resina de
montaje

Atm: Vacio

Figura 6.6 Exhibicion del deterioro de las interfases después del proceso de union a traves de
microscopia éptica y SEM del sistema PECS-Al,Os/MBF-15/Ti atacado con Kroll's reagent.

Para clarificar el comportamiento de la interfase de union por soldadura fuerte, en la figura 6.7 se
representan las secciones principales que se encontraron en las uniones disimiles producidas en esta

investigacion: materiales base AlOs y Ti, y la regidn de reaccion que contiene a la zona de fusion y la zona
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afectada por la difusion. En la primera zona originalmente se encontraba el material de aporte MBF-15 de
38 um de espesor, pero durante el proceso union se funde para unir las superficies del cerdmico y metal.
Por otro lado, en la segunda zona se observan varios cambios microestructurales debido a la difusion de los
elementos del MBF-15 (Ni, Cr, Fe, Siy B) hacia el metal base. En concreto, el ceramico permanece estable
después del proceso de unioén, y es en la zona metalica donde ocurren las reacciones quimicas. Las interfases
reactivas son las mas comunes en uniones metal/ceramico complejas; los productos de reaccion se forman
a partir de las reacciones quimicas. Las capas de difusion y reaccion crecen principalmente en la region
metélica porque la difusion atdmica es mucho més facil en los metales que en los ceramicos [78, 84, 103].
En la zona metélica se observa principalmente la estructura lamelar del titanio como resultado de la
transformacion alotrépica B-Ti (bec) a a-Ti (hcp) durante el enfriamiento, esta microestructura obtenida
desde la fase 3 se denomina a secundaria. Como se observa claramente bajo microscopio 6ptico (ver, figura
6.7a), o-Ti se encuentra en forma de plaquetas (blanco) y B-Ti como intergranular (negro) formando la
estructura lamelar o tipo canasta (widmanstatten) caracteristica del titanio. En el limite inferior de la zona
de afectada por la difusion se observa la microestructura martensitica; en el titanio la martensita es una
estructura tipo o supersaturada no equilibrada producida por la transformacion sin difusién de la fase
[119]. Asi mismo, se revela una zona de reaccién quimica amplia, en la cual el material de aporte (MBF-
15) interactda principalmente con la base metalica de titanio al fundirse durante el proceso de soldadura

fuerte, por lo tanto, se denomina como zona afectada por la difusion.

a) Microscopio Optico

>
Zona de Fusion
<

Zona Afectada
por la Difusion

MB

L 2
-
g LY ]
~ ®
..--...-......-‘.- '...-.

ERET - —
7 SEWAL g 5KV ¥%.50] P'm

* MB - Material Base
Figura 6.7 Corte transversal del sistema PECS-Al,O3/MBF-15/Ti unido a 1200°C en vacio por a)
microscopio éptico y b) MEB.

En la tabla 6.2 se presentan los datos de los coeficientes de expansion térmica (CTE) de los materiales
precursores utilizados en este trabajo. Se deja en claro que los materiales ceramicos, Al.O3 y SiC, tienen
una baja dilatacion térmica; especialmente el caso del carburo de silicio que a 1000°C tiene un CTE de tan
solo 4.5x 107%/°C. Por otra parte, el titanio de alta pureza tiene un coeficiente de expansion térmica bajo

respecto a la mayoria de las aleaciones metalicas. Es por esto que el material base de alimina, incluyendo

111



compuestos cerdmicos base alimina, es compatible con el metal base de titanio para producir uniones
disimiles a alta temperatura que tengan poco dafio respecto al desajuste por expansién térmica. Sin embargo,
en este caso de soldadura fuerte se utiliza un material de aporte base niquel que si tiene una diferencia de
expansion térmica significativa en relacion con los materiales base, lo que podria dar a pie a la interfase
con deterioro moderado y elevado observado en la figura 6.6. Este analisis se profundiza en el capitulo 6.4

y 6.5 de este trabajo.

Tabla 6.2 Coeficientes de expansion térmica de los materiales precursores.

Coef. de expansion

Material Temperatura (°C) térmica (10/°C) Referencia
25-200°C 6.9 Morgan Advanced
Al,O3 (99.5%) Materials [168
800-1000°C 9.4 aterials [168]
25-250°C 3.2
SiC Li Z. y Bradt R.C. [169]
25-1000°C 45
Ni 25°C 13.0 Haishui Ren y col. [170]
20-100°C 13.3
Ni (99.94%)
20-900°C 16.3
20-100°C 13.3 Peter Hidnert [171]
Inconel o
(Ni76.96Cr14.96F€7.80) 20-900°C 16.3
20-1000°C 16.8
20-100°C 13.6
Ni InCcone:: Peter Hidnert [172]
(Niz01Cris sFese) 20-900° 15.6
Ti (>99.9%) 25°C 8.36 Peters M. y col. [118]
25°C 8.5
Ti (97.2%) 20-100°C 8.8 Peter Hidnert [173]
20-700°C 10.7

6.3 Caracterizacion de uniones metal/metal: Ti/Ti

Para observar el comportamiento del material de aporte MBF-15 sobre el titanio, se analizaron las interfases
formadas durante el proceso de soldadura fuerte en las uniones de los sistemas metalicos. Todas las uniones
gue no involucraron a los materiales ceramicos, se realizaron bajo atmdésfera de argén a 1135°C. En esta

serie de uniones, todas fueron exitosas. Ademas, se observa que después del proceso de soldadura fuerte el
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titanio presentd un cambio de coloracidn en su superficie, lo cual indica una leve oxidacién superficial,

pero este fendmeno no afecto a la interfase de union de los ensambles.
6.3.1 Andlisis de MBF-15 sobre sustrato de titanio

Segun los datos del proveedor Metglas®, el aporte MBF-15 puede utilizarse en atmoésfera de soldadura
fuerte al vacio o con gas inerte, cominmente es utilizado para unir aceros convencionales, aceros inoxidable
y aleaciones niquel-cobalto ofreciendo una alta resistencia a la corrosion. Las lineas solidus y liquidus
reportada por el proveedor se encuentran en 965°C y 1103°C, respectivamente. Por consiguiente, la
temperatura de unién de soldadura fuerte recomendada para la aleacién de aporte MBF-15 es de 1135°C
[110], considerando los 50°C por encima del punto de fusion para que se asegure la fusion completa de la
lamina de aporte durante el proceso. Es importante agregar que estos datos son acordes con lo reportado
por Binesh y Jazayeri [113], quienes obtienen la linea solidus y liquidus a 976°C y 1115°C para la lamina

MBF-15 bajo andlisis térmico diferencial realizada en atmoésfera de argon.

En primer lugar, se realizé un analisis del comportamiento del MBF-15 sobre el sustrato de titanio. En la
figura 6.8 se presenta el material de aporte MBF-15 calentado hasta 1135°C por 1 minuto sobre la superficie
de titanio. A través de un corte transversal se observa la presencia de grietas a lo largo de la linea de
interaccion entre MBF-15 y Ti. La microestructura y el envejecimiento térmico (endurecimiento por
precipitacion) interfieren en la tenacidad a la fractura de las aleaciones de titanio. Las microestructuras
gruesas y lamelares tienen una mayor tenacidad a la fractura que las microestructuras finas y equiaxiales.
En el caso la microestructura lamelar, las grietas son propensas a propagarse a lo largo de la orientacién de
las laminas [118]. Segun la figura 6.8a, las grietas se propagaron transversalmente en la linea de interaccion
entre la lamina MBF-15 y la base de titanio. Sin embargo, se atribuye a que la mayoria de las grietas y
desprendimientos en dicha zona se originan durante el corte y pulido transversal de la muestra, como
resultado del endurecimiento del sustrato de titanio al someterse a alta temperatura que volvio a la pieza

susceptible al agrietamiento.

El material de aporte para soldadura fuerte MBF-15 pertenece a la clase de aleaciones de soluciones
eutécticas. En dicha clasificacion las aleaciones de aporte se producen a partir de metales de transicion (Ni,
Fe, Co, Cr, etc.) que contienen metaloides (B, Si, P, C, etc.), estos Gltimos reducen la temperatura de fusion
del metal. Los metaloides al ser elementos quimicamente activos, reaccionan fuertemente con el oxigeno
efectuado el papel de agente reductor, de modo que limpian el 6xido superficial formado naturalmente sobre
los metales a unir [125], de modo que no hay presencia grandes cantidades de oxigeno en el material de

aporte como se observa en la tabla 6.3. El analisis puntual y el mapeo elemental al material de aporte MBF-

113



15, mostrado en la figura 6.8b y 6.8c respectivamente, muestran una matriz rica en Ni con pequefias
cantidades de Cry Fe, que envuelven finos precipitados de Cr-Ni (ver, tabla 6.3); sin embargo, se observan
remanentes de Ti-Ni-O consecuencia de los desprendimientos en la frontera MBF-15y Ti que posiblemente
fueron arrastrados durante el desbaste y pulido de la muestra. Los aleantes dentro de MBF-15 precipitan en
particulas finas dispersas en la matriz de niquel durante el tratamiento térmico. Dado que para esta muestra
no hay una presién para mantener juntos a la ldmina de aporte y el sustrato metélico, no existe un contacto

intimo que produzca una alta difusion del aporte hacia el metal base.

Grietas

-
10 pm

Figura 6.8 Andlisis de la muestra MBF-15 sobre sustrato de titanio calentado hasta 1135°C. a) Corte
transversal, b) andlisis puntual, ¢) mapeo elemental.

Tabla 6.3 Analisis semicuantitativo de los elementos quimicos correspondiente a la figura 6.8.

Composicion quimica (% at.)

Punto
Ni Cr Fe C Ti o
1 87.15 10.44 241 - - -
2 29.14 62.36 2.09 3.92 - 249
3 29.18 - - 9.36 55.77 5.69
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6.3.2 Interfase de las uniones Ti/Ti

El titanio y sus aleaciones pueden ser unidas por las técnicas de soldadura fuerte alrededor de los 1000°C,
pero siempre bajo atmdésfera protectora [122]. Las uniones Ti/Ti fueron exitosas a 1 y 10 minutos de tiempo
de permanencia a 1135°C, siendo la del tiempo mas corto la que presentd un deterioro moderado en la
interfase de unién. En primera instancia, dichas uniones se analizaron transversalmente por microscopia
electrénica de barrido y difraccion de rayos x como se muestran en la figura 6.9. A través del analisis por
MEB se observa en las imégenes una linea horizontal que divide en dos secciones a la muestra, esta linea
es la interfase de unién formada por la fundicién y solidificacion del metal de aporte durante el proceso de

soldadura fuerte.

¥ Ti,0

¥ TisO

1 o Ni,Ti,O
| A TiNi

{— 1min] Y

Intensidad, [/u.a.

Angulo de difraccion, 26/°

Figura 6.9 Patrdn de DRX e imagen transversal por MEB del sistema Ti/MBF-15/Ti unido durante 1y 10
minutos a 1135°C.

Segun el patron de DRX de la figura 6.9, la unién producida a 1 minuto contiene las fases TisO y TiNi,
siendo la segunda de menor intensidad. Mientras que, para la unién a 10 minutos se detectan las fases Ti-O,
TisO, NiTisO y TiNi. Se infiere que las fases TiNi y Ni,Ti4O provienen de la reaccion entre el Ni del MBF-
15y el metal base de titanio; mientras que Ti-O y TisO es resultado de una baja oxidacion del titanio durante
el proceso de union a pesar de la atmosfera inerte (Ar) debido a la alta reactividad entre Ti y O. El titanio
forma una amplia serie de 6xidos (polimorfismo), los 6xidos de titanio monaocristalinos de mayor tamafio

como TiOy, Tiz0s, Tiz0s, TisOy, etc., son los mas estudiados [174]. En cambio, las fases expresadas por
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TinOa1 (n = 2, 3, 4...) son 6xidos poco estudiados, esto debido a su naturaleza inestable durante el
crecimiento de cristales individuales, como el caso de Ti,O [174, 175]. Los elementos Fe y B no son
detectados en DRX en este caso debido a que se encuentran en cantidades menores al 7% y 5% en peso
respectivamente (ver, figura 6.3), asimismo se encuentran dispersos en la zona de fusion y la zona adyacente
al metal base. El boro tiende a difundirse rapidamente en el metal base solido, por lo cual disminuye la
cantidad de boro en la interfase de unién [125]. Ademas, el titanio el boro es tipicamente utilizado como

un agente de refinamiento de grano [118].

MB
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Figura 6.10 Imagenes por mapeo elemental realizado en MEB de las uniones Ti/MBF-15/Ti: a) unién
realizada a 1135°C/1 minuto, y b) unién realizada a 1135°C/10 min.
En la figura 6.10 se muestra el analisis por mapeo elemental de las uniones Ti/MBF-15/Ti. En ambos
mapeos se observa que se presenta la difusion de Ni y Cr hacia la aleacién de titanio. Por otra parte, el Fe
no es detectado claramente por el equipo MEB debido a que se encuentra en muy baja cantidad; mientras
gue, el B no puede analizarse por EDS debido a que se trata de un elemento ligero. El elemento de sillico

se encuentra presente en ambas muestras provenientes tanto del material de aporte como del metal base
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(ver figuras 6.2 y 6.3). Durante la unién a 1 minuto se presenta silicio en particulas micrométricas dispersas
en la interfase de unién como el metal base, sin embargo, a los 10 minutos de unidn el silicio tiende a
difundir principalmente hacia la interfase de unién. A cortos tiempos de unidn, existe deterioro de la
interfase justo en la zona de fusion. Debido a no hay agrietamiento en dicha zona, se infiere que los
desprendimientos provienen de la formacion de intermetalicos fragiles que se desprenden durante la
preparaciéon de la muestra. Mientras que a los 10 minutos de unién no existen defectos en la interfase
formada, de modo que un mayor tiempo de union estabiliza los precipitados formados en la interfase
adquiriendo una mayor resistencia, que acorde con los resultados de DRX (ver, figura 6.9) son las fases
TiNiy Ni,TisO. La adicion de elementos en la aleacion de titanio cambia las propiedades fisica y mecanicas.
Las adiciones de Cr y Fe estabilizan la fase beta, reduciendo la temperatura de transformacion de a-Ti a f3-
Ti. Por lo cual la fase B-Ti se mantiene por debajo del punto de transformacion hasta la temperatura
ambiente [118]. Sin embargo, si no se limita la adicién de los elementos es posible la formacion de
intermetalicos u otros compuestos que fragilicen al titanio; por ejemplo, en el caso del Cr se propicia la

formacion de TiCr, que reduce significativamente la tenacidad del material [122].

El andlisis puntual a las muestras Ti/MBF-15/Ti se presenta en la figura 6.11. En la figura 6.11a se observa
claramente el dafio superficial anteriormente mencionado en la unién a 1 minuto, segin el analisis a los
restos que se mantuvieron en la zona de fusion se detecta el Tiy O (ver, figura 6.4a), con lo cual se corrobora
que precipitados fréagiles ricos en niquel se desprendieron de dicha zona durante el corte y preparacion
transversal. Asi mismo, la zona adyacente a la interfase corresponde al metal base (Ti), con pequefas
cantidades de Ni y Fe provenientes de la difusion del metal de aporte durante el proceso de unién. Algo
semejante sucede en la unién a 10 minutos mostrado en la figura 6.11b, los elementos del aporte MBF-15
difundieron hacia el metal base y en la interfase se encuentra los elementos Tiy O (ver, tabla 6.4b). Segun
los datos recopilados por Okamoto [175], entre 25-33.4 %at. de oxigeno corresponde a la fase Ti.O, lo que
es congruente con los resultados de DRX mostrados en la figura 6.9. Sin embargo, no hay datos especificos
sobre la composicion de oxigeno para la fase TigO, debido a que se encuentra en una zona de fases muy
préximas entre si. EI TigO tiene una estructura de dimensién cero, donde el oxigeno esta unido en una
geometria octaédrica a seis &tomos de titanio equivalentes a través de un enlace simple [176]. Acerca del
ataque quimico, en la figura 6.11 se revela la presencia de la microestructura lamelar en el metal base de Ti
aun con ladifusién de elementos del MBF-15 en ella. El enfriamiento rapido produce una estructura laminar
muy fina, mientras que la estructura laminar es gruesa a través de un enfriamiento lento [118], de ahi que
el metal base presente una microestructura laminar gruesa. Mientras que, la aleacion de aporte liquida
solidifica en el centro de la muestra para la formacion de la interfase, obteniéndose una microestructura

muy fina.
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Figura 6.11 Analisis puntual de MEB del ensamble Ti/MBF-15/Ti, a) unién a 1 minuto y, b) unién a 10
minutos.

Tabla 6.4 Tabla de anélisis semicuantitativo de los elementos quimicos contenidos en Ti/MBF-15/Ti: a)

Composicion quimica (% at.)

unién a 1 minuto y, b) unién a 10 minutos.

Punto
Ti [0} Ni Fe
1 75.29 24.71 - -
2 69.04 26.29 3.09 1.58
3 90.17 9.83 - -
4 74.21 24.71 - . -
Composicion quimica (% at.)
Punto
Ti [0} Ni Cr Fe Si
1 77.99 21.29 - - - 0.72
2 65.78 17.46 - - - 16.76
3 52.65 26.68 18.99 3.24 0.67 077
4 78.18 21.82 - - - -
5 83.41 16.59 - - - -

Segun el andlisis lineal mostrado en la figura 6.12, se detecta principalmente el titanio y precipitados de

silicio. El titanio puede formar soluciones sélidas con la mayoria de los elementos sustitutivos que tiene un

factor de tamafio +20%, debido es un metal de transicion con una capa incompleta en su estructura

electronica [122]. De manera que los elementos Ni, Cr, Fe y C provenientes del material de aporte se

encuentran en solucidn sélida en las muestras unidas, los primeros 3 como soluciones sélidas sustitucionales

mientras que el carbono como solucidn sélida intersticial. EI elemento C es un atomo muy pequefio (0.91

A 00.0914 nm), por tanto, tiene un didmetro aparente menor de 0.59 respecto al solvente, titanio (1.47 A o

0.147 nm), para la formacion de una solucién sélida intersticial. Como se menciond anteriormente, el boro
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tiende difundir en el material base, pero en este caso su bajo contenido y el alto factor de tamafio >20% no
formaria una solucidn solida con el titanio; este Gltimo punto también afecta al silicio, por cual es posible
detectar grandes precipitados de este elemento en el metal base y la interfase de unién. Comparando el
espesor de la interfase de union a partir de la figura 6.12, a 1 minuto de unidn el espesor oscila entre 35-46
um, pero presenta dafio interfacial a lo largo de la zona de fusion; mientras que a 10 minutos es de 30-27
um sin defectos en la interfase. Por tanto, tiempos cortos de union los intermetélicos metaestables formados
son fragiles lo que termina dafiando la interfase, pero una vez se forma la fase TiNi, la interfases tiene un
espesor mas homogéneo y no se forma ningan defecto (ver, figura 6.9).

% o Zona de Fusion Zona de Fuif)n

-Ti

‘ i o =Ni
S. =Cr g~ |=Cr
g Fe 'z, —Fe
£ = Si 2 - Si
— - K o N C

e

== e S—_ e — e
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- o o T i s
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Figura 6.12 Analisis por escaneo lineal de Ti/MBF-15/Ti, @) unién a 1 minuto y, b) unién a 10 minutos.
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6.4 Caracterizacion de uniones disimiles ceramico/metal: Al,Os/Ti

Las uniones de los sistemas Al,Os/MBF-15/Ti se realizaron en atmdsfera inerte de argén y vacio. En la
siguiente parte de la investigacion se compararé principalmente el efecto del tiempo y la atmdsfera en la

formacién de la interfase de union.

6.4.1 Uniones fallidas a 900°C

En la figura 6.13 se muestra los resultados de DRX sobre el sistema no unido Al,O3/MBF-15/Ti en
atmésfera de vacio, donde se analizaron tanto las superficies que estuvieron en contacto con el aporte MBF-
15 como los materiales base de Al,O3 y Ti. Estas uniones se desarrollaron por debajo de la linea solidus del
aporte MBF-15 (965°C). A esta temperatura el material de aporte no se funde por lo que no se logra la
unién por soldadura fuerte, pero existe difusién en estado sélido. En primer lugar, resulta evidente que el
material de aporte interactia en mayor medida con el titanio debido a sus naturalezas metélicas, de ahi que
la lamina queda adherida a la superficie del metal base de titanio y solo queda una traza sobre la superficie
de alimina (ver, figura 6.13). Se debe agregar que en la base de Al,Oz y Ti se detecta nitruro de boro
proveniente del soporte del portamuestras en el sistema de unidn, el cual fue protegido con dicho material,

pero que no afect6 a la interfase de unién como queda claro en la figura 6.13.

Segtin los resultados sobre la alimina de la figura 6.13a, la fase a-Al>Os se detecta principalmente en ambos
difractogramas; ademas en el caso de la superficie Al,Os-MBF se encuentra la fase no estequiométrica
NiTiogss correspondiente a los residuos dejados por la baja adherencia del MBF-15 sobre el sustrato
ceramico. Por otro lado, en la figura 6.13b se analiza el titanio. En la base Ti se presentan las fases o-Ti
(hexagonal), TiO; (rutilo) y TieO. Durante el enfriamiento hasta la temperatura ambiente, la estructura
cubica centrada en el cuerpo (B-Ti) retorna a estructura hexagonal compacta (a-Ti) [118], por tanto, el
material base de titanio completa la transformacion hacia la fase a-Ti gracias a un buen el control de la
velocidad de enfriamiento. Asi mismo, debido a la afinidad del titanio por el oxigeno a alta temperatura se
forma la capa de éxido protectora densa y delgada de TiO, [118, 121], ademas de la formacién de la fase
inestable de TigO [175], tal como fueron fases detectadas en la figura 6.9 para uniones Ti/Ti. Mientras tanto
en la superficie Ti-MBF se detectan las fases Ni, TiNi, TiNiz, NiTisO y CrNis. Estos compuestos
intermetalicos se forman por la difusion en estado sélido entre el titanio y los elementos que componen al
MBF-15. La energia de activacion de la difusién de niquel es relativamente pequefia, por lo cual el niquel
se difunde rapidamente en o-Ti [177], lo cual daria lugar a la formacion de los diferentes intermetalicos
como los detectados por DRX. TizNi, TiNi y TiNisz son los tres compuestos intermetalicos estables que se

pueden producir en el sistema binario Ti-Ni; ademas pueden formarse los compuestos intermetalicos
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metaestables de TisNis y TizNis [178]. Probablemente, la cantidad de los intermetalicos estables formados
por debajo del punto de fusion en las uniones Al.O3/Ti es baja, ademas de poseer una baja resistencia.
Cuando se trata de difusion en estado solido, lo méas recomendado son tiempos prolongados de unién que
van desde los 30 minutos hasta varias horas de duracion, precisamente para permitir que los elementos
difundan formando una interfase estable y lo suficientemente resistente para mantener la union. En este
caso el tiempo y temperatura no fueron idéneos para lograr la unién disimil, pero resulta significativo lograr

analizar los intermetalicos que se forman en etapas tempranas del proceso de unién.
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Figura 6.13 Patron de DRX fotografia de las piezas del sistema Al,Os/MBF-15/Ti procesados a 900°C.
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6.4.2 Andlisis por DRX a las uniones Al,Os/Ti

Se realizé el estudio por difraccion de rayos X (DRX) de las uniones exitosas del sistema Al,Os/MBF-15/Ti
tanto en atmosfera de argon como de vacio (ver, tabla 6.1). En general, las superficies analizadas fueron las
areas del corte transversal de la union ceramico-metal, en las que se incluyen la zona afectada por la difusion
y la interfase de unién formada (zona de fusién), siendo estas Gltimas regiones muy pequefias en
comparacién de los materiales base. De ahi que en los resultados de DRX muestran principalmente altas

intensidades que describen la presencia de las fases de a-AlOz y o-Ti.

Para empezar, en la figura 6.14 se presentan los difractogramas correspondientes a las uniones realizadas
en atmosfera protectora de argon. En el caso de la unién 1135°C/1 min se analizaron las superficies de los
materiales base que estuvieron en contacto con el metal de aporte MBF-15: Al,O3-MBF y Ti-MBF. Dichas
superficies se lograron separar ejerciendo presion sobre la union, por lo tanto, posiblemente la interfase
formada contiene intermetélicos fréagiles. En el caso de la superficie Al.Os-MBF (ver, figura 6.14), se
observa el sustrato de alimina y trozos de metal adheridos a ella. En el sistema binario Ti-Ni la formacion
de diferentes compuestos intermetalicos se fundamenta en la transformacion difusional. Tal es el caso de la
fase metaestable TisNis que se estabiliza hasta alcanzar la fase estable de TiNis por medio de la
transformacion difusional TisNis—TizNi;—TiNiz [178]. En consecuencia, al detectar la fase metaestable
TisNis por DRX queda claro que ain no se alcanza la formacion de fases estables sobre la superficie de
alimina en la unién a 1135°C/1 minuto bajo atmésfera de argén. La figura 6.15 corresponde a la superficie
Al;O3-MBF donde se analizan los elementos que intervienen para la formacion de la interfase de union. En
general, se observan dos zonas de estudio: centro y orilla. En la zona central Al,Os-MBF se observa el
material base de alimina y sobre ella parte de los restos de la lamina de aporte MBF-15 (ver, figura 6.15a).
Segun la figura 6.15b, se comprueba que se trata del sustrato de Al,Os, pero sobre ella se encuentran
adheridos principalmente precipitados de titanio y silicio, ademés hay Ni, Cry Fe disperso sobre el sustrato;
mientras que, inesperadamente sobre la superficie de la ldmina de aporte se encuentra principalmente el
elemento de carbono, y en muy bajo contenido detectado de los elementos Ni, Cr y Fe que conformaron la
ldmina de aporte original. Conforme a los resultados sobre los materiales base presentados en la figura 6.1
y 6.3, el carbono detectado sobre el material de aporte fundido proviene principalmente del titanio base. El
carbono al ser un atomo muy pequefio, puede moverse facilmente por difusion intersticial desde la red de
titanio hacia el MBF-15 desde que comienza el calentamiento del ensamble; entonces cuando la ldmina se
funde completamente, el carbono se establece en la frontera sélido-liquido formando una capa muy delgada
como es contemplada en la figura 6.15b. Cuando la unién se analiza a través de un corte transversal
ceramico/interfase/metal esta capa rica en carbono no se encuentra (ver, capitulo 6.3.3). De donde se infiere

que, la capa de carbono submicrométrica se trata de frente de difusion formada en tiempos muy cortos; en
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consecuencia, al incrementar el tiempo de unién esta capa desapareceria ya que el carbono completaria el
proceso de difusidn intersticial entre la zona de fusion del MBF-15 y el titanio base. Cabe resaltar que
ningln elemento del MBF-15 en la zona central del ensamble se oxid6 durante el proceso de unién en vacio.
En definitiva, considerando los resultados de DRX de la figura 6.14, es factible la formacion de NisTis
sobre la superficie de Al;O3, y no se detectan Si, Cr, Fe y C por gque se encuentran en baja cantidad y muy
dispersos en el sustrato. Con respecto a la figura 6.15c¢ se examina una de orilla de la superficie de la alimina
donde se observa nuevamente el sustrato de alimina, restos del material de aporte con un recubrimiento
importante de carbono y, precipitados de silicio y titanio. Por consiguiente, existe una alta afinidad de silicio
y titanio sobre la superficie de Al,O3. Como ya ha sido reportado (ver, tabla 3.3) los elementos activos que
conforman el material de aporte mejoran el mojado, por tanto, los elementos de Ti y Si son elementos

activos que logran formar el enlace quimico con Al,O3 debido a que su afinidad con el oxigeno [9, 91, 93].
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Figura 6.14 Patron de DRX e imagenes del corte transversal por MEB y andlisis de las superficies metal
y ceramico del sistema Al,O3/MBF-15/Ti unido en atmdsfera de argon durante 1 y 10 minutos a 1135°C.
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Figura 6.15 Imagenes de MEB de la superficie de alimina después del proceso de unién a 1135°C/ 1
minuto. a) Imagen general y, mapeo elemental en la zona: b) centro y c) orilla.
Ahora bien, segun los resultados del difractograma sobre la superficie Ti-MBF de la union 1135°C/1 minuto
de la figura 6.14, se encuentran las fases metaestables afectadas por el oxigeno: Ni.OTis y NisOTis. Ha sido
reportada gque la unién de titanio a Al.O3 se logra mediante la formacion de la fase interfacial NiTiO [8].
En los resultados obtenidos por Zhang y col. [179] fue posible la formacién de Ni.OTis en uniones
Al,O3/Al,03 empleando aporte NisoTiso, dicha fase se encuentra adyacente a la superficie del ceramico. Asi
mismo, se detectan las fases a-Ti, TiO, y TisO; provenientes del titanio del material base. Como se
mencion0 anteriormente, la reactividad entre titanio y oxigeno es alta, formando una gran cantidad de fases
estables y metaestables de Ti-O. Las fases TiO; y TisO7 son estables, alcanzando una composicion de 66.5-

66.7 %eat. y 63.64 %eat. de oxigeno, respectivamente [175]. Al examinar las imagenes de microscopia dptica
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y MEB de la superficie Ti-MBF en la figura 6.16 hay dos zonas de interés: centro y orilla. EI analisis por
mapeo elemental de la figura 6.16b muestra la zona del centro donde la lamina de aporte se encontraba en
contacto directo con el material base de alimina durante el proceso de unidn; en general se observa que la
adhesion de elementos sobre el titanio es heterogénea. Hay algunos restos del ceramico Al,O3 sobre dicha
superficie, pero existe una pequefia difusion de aluminio desde Al,Os; hacia la superficie metélica; este
proceso de difusidn aln se encuentra en una etapa temprana debido al corto tiempo de unién por lo que se
trataria de una capa submicrométrica de aluminio sobre el titanio, lo que coincidiria con los resultados de
DRX que no detectan algun intermetélico de aluminio. Del mismo modo, también se forma una capa
submicrométrica de carbono como sucedi6 sobre la superficie del Al.Os-MBF mostrado en la figura 6.15b;
de modo que, en realidad el carbono se estéd alineando por difusion sobre la [amina de aporte formando
dicha capa. Por otro lado, el silicio proveniente del titanio base precipitd homogéneamente sobre ella misma
y difundié hacia la 1dmina de aporte distribuyéndose uniformemente, de modo que precipitados de silicio
participan en la formacion de la interfase de unién. Simultdneamente, los elementos de niquel, cromo y
hierro procedentes de la lamina MBF-15 difunden hacia el titanio base, ya que al tratarse de elementos
metalicos son méas afines a formar enlaces entre si. Finalmente, hay que mencionar que tanto para la zona
de centro de la figura 6.16b se observa la oxidacion superficial de la lamina MBF-15 a través de la
distribucién del oxigeno en el mapeo elemental; en general coincide con lo revelado por DRX de la figura
6.14.

En la figura 6.16¢ se encuentra la zona de orilla de la superficie Ti-MBF para la unién realizada a 1135°C/
1 minuto. En primer lugar, queda claro que una parte de la ldmina de aporte MBF-15 qued6 expuesta a la
atmosfera de argon durante el proceso de unidn, la superficie lisa que originalmente tenia la ldmina cambia
a una superficie rugosa después del calentamiento a 1135°C, esto indicaria directamente el cambio de
estructura amorfa a estructura cristalina; lo cual estaria comprobado por el patron de DRX ya que se
obtienen planos cristalinos definidos (ver, figura 6.14). Ademas, en el borde de lo que originalmente era el
ensamble sandwich hay rastros del derretimiento de la lamina MBF-15. De modo que, aunque se alcanzo
el punto de fusion de la lamina de aporte, se necesita mas tiempo de unién a alta temperatura para que toda
la ldmina se funda homogéneamente y se facilite la union por soldadura fuerte. Ahora bien, debido a que
en la zona de orilla no hay contacto directo entre el titanio base y la Idamina MBF-15, tanto los elementos
niquel, cromo y hierro contenidos en la lamina como el titanio que conforma el metal base no difunden
entre si. Mientras que el silicio y carbono si se observan distribuidas en bajas cantidades sobre la superficie
tanto del metal base como de la ldmina, ya que estos elementos se encuentran en ambos previo al proceso
de union (ver, figuras 6.1 y 6.3), por consiguiente, solo sucede una redistribucion de estos sobre la zona de

interaccion entre ceramico/interfase/metal. Nuevamente, ocurre la presencia de aluminio sobre el titanio
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(ver, figura 6.15) posiblemente por parte de la disolucién y difusion del Al,Os base. Ademas, cabe sefialar
gue en la zona de orilla se presenta oxidacion superficial tanto en la ldmina como en la superficie del sustrato

metalico concordando con los éxidos revelados por DRX (ver, figura 6.14).
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Figura 6.16 Imagenes de microscopia éptica y MEB de la superficie de titanio después del proceso de
unién a 1135°C/ 1 minuto. a) Imagenes generales y, mapeo elemental en la zona: b) centro y c) orilla.
En la figura 6.17 se estudian los resultados de DRX para un tiempo de unién mas prolongado en atmdésfera
de argon, 1135°C/10 minutos; en este difractograma se revela la presencia de las fases a-Al,O3 y a-Ti, que
corresponden a los materiales base, y la fase NisTis. El cerdmico base de Al,Os, no sufre cambios durante
el proceso de unién debido a su estabilidad quimica. Con respecto al volumen general del titanio base, a 10
minutos de union no se detecta ninguna fase de 6xido de titanio en el corte transversal del ensamble,

solamente se encuentra la fase estable a-Ti que describe la estructura cristalina hexagonal del titanio. Por

126



tanto, esta falta de oxidacidn se atribuye a que, por encima de los 925°C, el titanio puede disolver el oxigeno
tan rapido como se forma 6xido superficial; siempre y cuando el proceso de soldadura fuerte de titanio se
realice en tiempos cortos y bajo una atmosfera protectora [8]. Por otra parte, el intermetalico metaestable
NisTis es el producto principal formado entre la interfase de union y la zona a afectada por la difusion.
Debido a que este analisis es a través del corte transversal del ensamble completo solo se detectan las fases
gue se encuentran en mayor proporcion, por lo tanto, es posible que existan otros intermetalicos de Ti-Ni-
O como los que fueron encontrados en el anélisis superficial de los materiales base para la unién a 1 minuto
(ver, figuras 6.15 y 6.16). El analisis microestructural del corte transversal de las uniones producidas bajo
atmosfera de argon se describe més adelante en los capitulos 6.3.3 y 6.3.4.

Atmosfera de vacio

L} ' L) I L} I L) I L) . Alzo‘;
{— 1200°C/1 min v Ti
_ ¢ v TiO,
A TiNi

. A Ni4Tlg

] o o}

g @]

v o
¢ A A I 4{_!‘” AR oW o ow
g { —1135°C/10 min
= [ )
g
S ad
175]
=) -
8
g ® 0
| * N, ooy 2 ®
{— 1135°C/1 min |
_ O
[ ]
b O
J R
] 4 b 4
‘ Yala v | | o®v I

10 20 30 40 50 60 70 80 90
Angulo de difraccion, 26/°
Figura 6.17 Patron de DRX e imégenes del corte transversal por MEB del sistema Al,Os/MBF-15/Ti
unido en vacio durante 1 y 10 minutos a 1135°C y 1200°C.
En relacion con las uniones Al,Os/Ti en atmosfera de vacio, en la figura 6.17 se muestran los patrones de

difraccion y las imagenes de MEB realizados bajo diferentes temperaturas y tiempos. En todas estas uniones
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se detectan principalmente las fases a-Al,O3 y o-Ti que, como fue mencionado anteriormente, los picos
tienen una alta intensidad debido a se tratan de los materiales base. Mientras tanto, las fases formadas en la
zona de fusion (interfase) y zona afectada por la difusion se le atribuyen los picos de baja intensidad. Para
el sistema unido a 1135°C/ 1 minuto se detectan con baja intensidad las fases TiNi y TiO, este ultimo
indica que el oxigeno no tuvo el tiempo suficiente para difundir en la matriz de titanio formando el éxido
[8]; por tanto, la formacion de este 6xido en la interfase da lugar al deterioro elevado de la interfase de
unién (ver, figura 6.6). Mientras tanto a 1135°C/ 10 minutos se revelan la fase estable TiNi y la fase
inestable NisTis; asi mismo en la unién a 1200°C/ 1 minuto se detecta con baja intensidad la fase TiNi. El
compuesto intermetélico TiNi tiene una red B2, esto quiere decir que tiene una estructura en un estado
perfectamente ordenado [177]. Por esto, la fase estable de TiNi es la mas importante en el sistema binario
Ti-Ni [178]. Como resultado, en todas las uniones Al,O3/Ti en vacio se forma con éxito la fase estable TiNi.
No obstante, como en el caso de la union en argén a 1135°C/1 minuto, podria haber otras fases en baja
proporcién que por el andlisis transversal por DRX no logran revelarse. En particular, se han realizado
varios estudios de niquel liquido sobre Al,Os, donde a altas concentraciones es posible la formacién de
intermetélicos Ni-Al como NisAl y NiAl [99]. Asi, por ejemplo, podria encontrarse la fase AINi,Ti que se
forma en soldadura fuerte a alta temperatura 1320°C y 45 minutos de unién de Al,O3 [179]. En los capitulos
6.3.3 y 6.3.4, se complementa a través del estudio microestructural los resultados de las uniones en

atmosfera de vacio.
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6.4.3 Interfases de las uniones Al,O3/MBF-15/Ti formadas durante 1 minuto

Las uniones Al,O3/Ti producidas por soldadura fuerte durante 1 minuto de tiempo de permanenciaa 1135°C
y 1200°C lograron unirse tanto en atmosfera de argén como de vacio; sin embargo, se obtuvieron diferentes

deterioros en la interfase de unién (ver, tabla 6.1).

En primer lugar, se comparan directamente las microestructuras a través del corte transversal de las uniones
en argon y vacio realizadas a 1135°C por 1 minuto (ver, la figura 6.18). En las figuras 6.18a y 6.18c se
encuentra la unién Al,Os/Ti producida en argén, en ellas se observa que las superficies del titanio y la
alimina del ensamble producido en argon se encuentran consistentemente unidos. No obstante, hay una
grieta que recorre transversalmente la frontera entre el metal base de Ti y la zona de fusion. Ademas, a
través del mapeo elemental de la figura 6.18c se observa que el niquel y cromo se difunden en la zona de
fusion y el metal base de titanio. El niquel y cromo cumple el papel de elementos activos del metal de aporte
MBF-15. Cuando en la soldadura fuerte se producen uniones exitosas, se observa que el elemento activo
del material de aporte se concentra hacia la superficie del material cerdmico, impartiendo caracteristicas

metalicas a dicha region [8].

Asi mismo, el aluminio y oxigeno que conforman al ceramico base (Al.O3) se mantienen estables,
solamente existe una pequefia difusion de aluminio entre la frontera de la zona de fusion y la zona afectada
por la difusion (ver, figura 6.18c). Igualmente, no existe difusion de titanio hacia la parte ceramica. Con
respecto al ensamble Al,Os/Ti producida en vacio a 1135°C/1 minuto, queda claro que presenta una
descohesién importante que separa las superficies del ceramico y metal observado en la figura 6.19b; este
dafio es causado durante el montaje de las muestras en resina epdxica. Para las muestras unidas en atmdésfera
de argdn se utilizd una resina acrilica que se endurece en 5-8 minutos a temperatura ambiente, la resina
espesa rapidamente por lo que la contraccion es escasa y se obtiene una buena retencion del material. De
modo que el proceso de montaje en resina acrilica resulta beneficioso para las uniones cerdmico-metal. Por
otra parte, los ensambles unidos en atmdsfera de vacio se montaron con resina epdxica. En particular, el
flujo de la resina epoxica es capaz de llenar superficies porosas o con grietas, ademas que el curado
prolongado de 8 horas o mas logra una fuerte adhesion de la muestra. En consecuencia, ante los defectos
volumétricos severos gque se presentan en el ensamble producido en atmosfera de vacio, la resina logra
infiltrarse separando las superficies de los materiales base lo que daria lugar a la descohesidn (ver, figura
6.19b); esto se comprueba con los elementos detectados a través del mapeo elemental de la figura 6.19d

donde el C y O son los elementos principales que componen a la resina epoxica.
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Figura 6.18 Imagenes de MEB de las uniones Al,Os/MBF-15/Ti realizadas a 1135°C/1 minuto. Unién en:
a) atmosfera de argon vy, b) vacio. Mapeo elemental realizada en: c) argén y d) vacio.

Con el proposito de reafirmar lo observado en el mapeo elemental anterior, se realizé un analisis EMPA a
la unién Al,Os/Ti unido en atmdsfera de argén por 1 minuto como se muestra en la figura 6.19 y la tabla
6.5; a través de la figura 6.19 se sefialan claramente las diferentes regiones formadas en el ensamble. En
primer lugar, correlacionando los datos de la tabla 6.5, se confirma que el punto 1 se trata de la alimina del
material base sin contaminaciones ni presencia de difusion de material metalico, reafirmando la estabilidad
guimica de los cerdmicos en uniones a alta temperatura. Enseguida, la region denominada como zona de

fusion esencialmente se forma cuando el material de aporte MBF-15, de 38 um de espesor, que se funde a
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1103°C durante el proceso de unién. La zona de fusién es lo que en uniones disimiles se conoce como
interfase de unidn, se trata de una regidn tridimensional en la que tiene lugar la transicion de una fase en
otra, es decir la region de transicion donde el metal de aporte y los materiales base interaccionan [80]. Los
puntos 2 y 3 describen las dos fases principales que se forman en la zona de fusion. En el punto 2 se detecta
la formacion de un posible intermetalico Ti-O-Ni, ademas la fase contiene una baja cantidad cromo,
aluminio y hierro en solucion soélida. Mientras que el punto 3 se trata principalmente de Ti-O con
remanentes de aluminio y cromo. Enseguida, en el limite inferior de la zona de fusion existe una grieta
transversal acompafiada de con algunos pequefios desprendimientos de material; asi mismo en la frontera
entre el ceramico Al,O3 base y la zona de fusion, se hallan microgrietas, desprendimientos y poros. Todo
esto significa que en la zona de fusion se forman precipitados fragiles y, durante el enfriamiento tienen
diferencias importantes en la contraccion lo que da lugar al agrietamiento. Finalmente, en la zona afectada
por la difusion describe al titanio base que se ve a afectada por la difusion de los elementos del aporte MBF-
15. El punto 4 muestra la presencia de Ti-O con remanentes de aluminio, niquel, cromo vy silicio,
simultaneamente los puntos 5y 6 tienen Ti-O-Ni con muy bajo contenido en ellas de cromo, silicio y hierro.
Segun la informacion a las fases detectadas por DRX para la unién 1135°C/ 1 minuto de la figura 6.14, los
puntos 2, 5y 6 concordarian con las fases detectadas de NisTis, NiOTis y NisOTis; en cuanto a los puntos
3y 4 serian las fases TiO, y Ti»Oy. La baja cantidad de cromo, hierro, silicio y aluminio como precipitados
impiden que sean detectados en los difractogramas de DRX, pero por MEB se comprueba que aun se
encuentran participando en la formacién de la interfase de unién. Hay que mencionar, ademas que la
presencia de una gran cantidad de segregados tanto en la zona de fusién como la zona afectada por la

difusion se debe a que aln no se equilibran todas las concentraciones elementales en la union [125].

Ahora bien, acorde con las iméagenes de MEB de figura 6.20 y el mapeo elemental de la figura 6.21, que
pertenecen a la union en argén a 1135°C/ 1 minuto, se observa en mejor perspectiva que la zona afectada
por la difusién abarca en su punto central cerca de 350 pm de ancho, ademas esta zona no es homogénea
tanto en el espesor como en la distribucién y forma precipitados establecidos. Debido a que el enfriamiento
es lento en las uniones Al,O3/Ti, la microestructura de la region mas alejada a la zona de fusion y difusion
dentro del titanio base esta conformada de lamelas gruesas, exhibido en la figura 6.20a. Se ha documentado
que el enfriamiento lento desde la fase B-Ti, punto de transicién a 882°C, resulta en la microestructura
lamelar pura; ademas entre mas lento sea el enfriamiento las lamelas se vuelven méas gruesas [118], como
ocurre en esta unién. Para analizar los cambios microestructurales en la zona afectada por la difusion se
analizan dos regiones que fueron atacadas quimicamente con reactivo kroll’s. De acuerdo a las imagenes
de la figura 6.20b y 6.21b" es posible observar la microestructura martensitica y algunos precipitados

distribuidos heterogéneamente. Dos tipos de estructuras martensiticas pueden obtenerse durante el
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enfriamiento de la fase B-Ti en titanio puro y aleaciones de titanio: martensita hexagonal o' y martensita
ortorrobmbica o”. Cabe sefialar que, si el enfriamiento es a través de templado, B-Ti se transforma en
martensita con una microestructura de aguja muy fina. La fase martensita o ocurre cuando el contenido de
soluto es alto y forma una estructura acicular; en cambio cuando se trata de titanio de alta pureza y/o con
aleantes muy disueltos se establece una estructura de tejido de canasta fino denominado fase o’ [118, 121].
Por consiguiente, la martensita o’ es el principal constituyente de la zona afectada por la difusion de la
union Al,Os/Ti debido a que los elementos del MBF-15 se diluyen y distribuyen en el solvente de titanio;
dicho comportamiento se comprueba en el mapeo elemental de la figura 6.21. En la ampliacion observada
en la figura 6.20b’, se encuentra la grieta transversal justo en la fontera entre el cerdmico Al.Os y la zona
de fusion, de manera que este defecto tiene su origen en el desajuste de expansion térmica entre los

materiales base y el material de aporte durante el proceso de soldadura fuerte.

Zona de
Fusion

Zona
Afectada por| |
la Difusion

* MB - Material Base
Figura 6.19 Analisis puntual de Al,Os/MBF-15/Ti producido a 1135°C/1 min en atmdsfera de argén.

Tabla 6.5 Analisis semicuantitativo de los elementos quimicos correspondiente a la figura 6.19.

Composicion quimica (%o at.)

Punto

Al ) Ti Ni cr Fe Si
| 0272 5728 - i _ _ ]
2 125 325 | 499 | 1306 247 | 082 | -
3 465 3443 | 60.55 i 037 |-
4 29 3319 | 5789 | 294 | 242 - 066
5 - 3127 4651 | 1905 1.64 071 082
6 - 323 4936 | 151 1.68 074 | 082
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Considerando los datos recopilados en la tabla 6.2, se pueden analizar los coeficientes de expansién térmica
(CTE) de los materiales empleados en la unién; indiscutiblemente los CTE de los materiales cerdmicos son
mas bajos que los de las aleaciones metalicas. En el caso del titanio a 25°C tiene un CTE de
8.36x 1071°K~1 mientras que al alcanzar los 700°C se incrementa a 10.5x 1071°K~1 de ahi que el
comportamiento del CTE del titanio a alta temperatura es directamente proporcional [118, 173]. Por otra
parte, el ceramico de Al,Oz posee un CTE de 6.9x 1071K~1 a temperaturas menores de 200°C, pero a
alta temperatura (800-1000°C) incrementa hasta 9.4x 10~16K~1. En definitiva, queda claro los CTE
mencionados tienen una tendencia similar a diferentes temperaturas, por tanto, el metal base (titanio) y
ceramico base (Al.O3) gozan de una buena compatibilidad lo que disminuye la probabilidad de
agrietamiento en la union. Sin embargo, dado que el metal de aporte se funde durante el proceso, debe
considerarse como punto clave la contraccion del MBF-15 durante el enfriamiento. Ya que no existen datos
especificos sobre el CTE para la aleacion MBF-15, se analizaron los datos de CTE para niquel puro e
Inconel (Niz.45Cr14.96F€7.89CU0.15C0.07MnNo.26Sio.19) que se considera poseen una tendencia similar al MBF-
15, a 700°C el CTE es de 15.7x 107 16K ~1 y 15.8x 101K~ respectivamente [170, 171]. Comparando
los datos, se espera que durante el enfriamiento exista un desajuste entre la superficie de Al,O3 y la interfase
formada por la solidificacién de los metales provenientes del MBF-15. Ademas, tomando en cuenta que a
temperatura ambiente el CTE del Inconel es 13.3x 107K ~1, una vez que se finaliza el proceso de unién

el desajuste preserva las tensiones residuales, reafirmando que este es el punto critico en la unién disimil.

Por otro lado, segun la figura 6.21b, en la zona de fusion se encuentran los elementos de aluminio, oxigeno
y titanio; sin embargo, en esta regidn que deberia contar exclusivamente con los elementos del MBF-15
(Ni, Cr, Si, C, Fey B). En la primera etapa del proceso de soldadura fuerte, se funde el metal de aporte y
este fluye llenando el espacio entre los materiales base; pero en la segunda etapa, ocurre una fuerte
interaccion sélido-liquido seguido de una transferencia de masa a través de la frontera. Durante esta etapa
el metal de aporte liquido disuelve parte del metal base adyacente a él, y al mismo tiempo una fraccién de
los elementos del aporte liquido penetra en el metal base [123]. Esta disolucién se completa en pocos
segundos, debido a que la fase liquida se satura con diferentes elementos metalicos del metal de aporte y
los materiales base [125]. De modo que, en la unién Al,Os/Ti este fendmeno ocurre, parte del titanio y muy
poca cantidad de Al,O3 se disuelve para formar la interfase de unién; ademas solamente hay difusion de los
elementos del aporte hacia el titanio lo que produce la zona afectada por la difusién. Se debe agregar que
en la grieta se observa una fuerte concentracion de aluminio y oxigeno lo que indica que se trata de residuos

de la alimina de pulido que quedaron atrapados en dicho defecto.

133



Dailo interfacial

Zona de
Fusion-->

Zona
Afectada
por la
Difusion

Material
Base

Figura 6.20 Imagenes de MEB de la union Al,Os/MBF-15/Ti realizada a 1135°C/1 minuto en atmésfera
de argon. a) Vista general, b) zona interfase a 500x y, c) zona afectada por la difusién a 500x.

En la figura 6.20c y 6.21c se continda el anélisis de la zona afectada por la difusién de la unién Al,O3/Ti
producida a 1135°C/1 minuto en argdn. Se observa claramente la presencia de la microestructura martensita
o’ del titanio, asi como la distribucion heterogénea principalmente de grandes precipitados ricos en niquel
procedentes del metal de aporte; el aluminio y oxigeno no intervienen en la zona afectada por la difusion.
El corto tiempo de unién que impidié que los precipitados de niquel estabilizaran su forma y tamafio ademas
de que pudieran distribuirse uniformemente en dicha area. Ademas, a lo largo de la zona afectada por la
difusion se encuentra una franja ondeada con una microestructura muy fina, dicha microestructura es similar
a la fase o envejecida. La fase a secundaria se produce a partir de la transformacion de B; dicha fase se
fomenta por envejecimiento al enfriarse por encima de la linea transicion de la fase B. La microestructura
de la fase o envejecida es demasiado fina y puede tomar una forma acicular o laminar [120]. No se realiz6
ningun tratamiento térmico posterior al proceso de unién del sistema Al,Os/Ti para obtener o envejecida.
Pero ya que en el proceso de soldadura fuerte en horno se calienta todo el conjunto de piezas a unir, el
material base sufre cambios microestructurales [12]. Por consiguiente, podria decirse que el titanio utilizado
en la soldadura fuerte soporta un tratamiento térmico de solubilizacién y envejecido durante el proceso de
calentamiento y enfriamiento. Dado que se supera la temperatura alotropica del titanio (882°C), se alcanza
la regiéon monofasica B-Ti lo que daria lugar a la redisolucion de los precipitados en la aleacion
(solubilizacién), y el enfriamiento prolongado provocaria la precipitacion de particulas finas en algunas
areas de la unién (envejecido), aunque los tiempos utilizados son muy cortos respecto a una técnica de
envejecimiento térmico convencional (ver, figura 4.9). En la figura 6.21 ¢’ se aclara que los precipitados
finos de la banda transversal son ricos en titanio y niquel principalmente con remanentes de cromo Y hierro,

y adyacente a ellos se encuentran precipitados de silicio recristalizados provenientes del titanio base.
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Figura 6.21 Iméagenes por mapeo elemental realizado en MEB de la unién Al,Os/MBF-15/Ti producido a
1135°C/1 min en atmésfera de argon: a) 100x, b) 500x, ¢) 500x y, ¢ ) 2000x.

135



Ti

100 SE 2024/02/06

Figura 6.22 Imagenes de MEB de la union Al,Os/MBF-15/Ti realizadas a 1200°C/1 minuto en vacio. a)
Sin revelado quimico y, b) ataque quimico con kroll’s reagent.

Como se menciond anteriormente hay una descohesion importante en las uniones producidas en vacio a
1135°C/ 1 minuto, en cambio cuando la temperatura incrementa hasta 1200°C el ensamble de Al,Os/Ti
producido en vacio se encuentra consistentemente unido como se muestra en la figura 6.22. Durante el
analisis de la union sin ataque quimico, mostrado en la figura 6.22a, se confirma que las superficies
cerdmico y metal estdn completamente adheridas y, contrario a lo que sucede en la unién en argon, no hay
defectos en la frontera entre los materiales base; de hecho, no se observa la frontera que existe entre el metal
base y la zona de fusion. Una vez que la microestructura del ensamble es revelada por el reactivo Kroll’s,
se contempla la estructura tipo canasta o lamelas entrelazadas (microestructura widmanstatten) sobre toda
la region metalica producto de la transformacion alotrdpica del titanio anteriormente mencionado, como se
muestra en la figura 6.22b. Asi mismo, es posible identificar una pequefia region adyacente al ceramico
base que corresponde a la zona de fusion formada por el metal de aporte MBF-15, esta zona es homogénea
y tiene aproximadamente 27 um de espesor. Una ampliacion de dicha region deja en claro que los
microporos observados en la frontera entre Al,O3 y la zona de fusién son producto de los reactivos de
grabado y no un defecto en si, el reactivo kroll’s contiene acido fluorhidrico (HF), que es un fuerte corrosivo
gue reacciona con la mayoria de los metales, y acido nitrico (HNO3), que actda como es el agente oxidante

atacando principalmente al hierro [119].

El efecto de la difusion del material de aporte fundido para Al,Os/Ti unido en atmdésfera de vacio se estudia
en la figura 6.23a a través de un mapeo general al ensamble. En primer lugar, se confirma que no hay un
borde que divida la zona de fusion de la zona afectada por la difusion, lo que resulta positivo en el ensamble
unido debido a que se espera una mayor resistencia en la union. Ademas, no se detectan grandes
segregaciones de los elementos que conforman el aporte MBF-15 sobre la zona de difusion. A través de un
analisis a mayor amplificacion en la figura 6.23b y 6.23c, queda claro que la interfase o zona de fusion esta
constituido principalmente por titanio seguido del elemento de aluminio que difunde desde el cerdmico

base de Al,O3. En la unién por soldadura fuerte, la adicion de cromo en niquel tiene el efecto de incrementar
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la disolucion de la alimina [102], lo que en esta investigacidn ocurre gracias a que dichos elementos son
los principales constituyentes del MBF-15 facilitando la dilucién del ceramico. De manera que, durante el
proceso de soldadura fuerte se funde parte de las superficies de los materiales base, tanto de Al,O; como

del titanio, dando lugar a la presencia de Al y Ti en la interfase.

Al Ti

Figura 6.23 Imégenes de mapeo elemental realizado en MEB de la union Al,O3/MBF-15/Ti producido a
1200°C/1 min en vacio: a) 100x, b) 1000x y, ¢) 3000x.

Otro rasgo relevante se encuentra en la interfaz o frontera adyacente a Al,O3; que constituye a la interfase
de unidn, el cual es observado en la figura 6.23c. En dicha region se detectan los elementos de niquel,
cromo, hierro y silicio indicando su alta afinidad hacia la superficie de alimina; como se menciond

anteriormente estos elementos provienen de la fusion del aporte MBF-15 durante el proceso de unién
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excepto el silicio que difunde desde el titanio base. Segun Kurkjian y Kingery [96] los elementos que
forman 6xidos mas estables que el solvente de niquel se adsorben facilmente sobre la superficie del 6xido
ceramico. Precisamente este es el caso del cromo, titanio y silicio dando lugar a la formacion de una capa
sobre la superficie de Al,O3 (ver, figura 6.23b y 6.23c). Hay que mencionar, ademas que el niquel liquido
puro tiene un angulo de mojado alto sobre la superficie de Al,Os3 (6 >110°) [94, 95, 98, 99], por lo tanto, el
trabajo de adhesion sélido-liquido es débil lo que da lugar a poca interaccion quimica. Sin embargo, una
vez que al niquel se le adiciona hierro y/o cromo la tensién superficial disminuye y el angulo de mojado
decrece répidamente [96, 98], es decir se mejora la adherencia del niquel liquido sobre la superficie de
Al,O3 (ver, figura 3.8). Dicho fendmeno explicaria la presencia de una baja cantidad del elemento niquel

sobre el sustrato cerdmico observada en el ensamble a través de la figura 6.23c.

A continuacion, en la figura 6.24a y 6.25b se compara a través de un escaneo lineal a los ensambles unidos
a las temperaturas de 1135 y 1200°C en atmosfera de vacio. En general, la principal diferencia entre las
temperaturas de union es la descohesion que presenta el ensamble unido a 1135°C, en contraposicion de la
union uniforme y sin defectos (poros o grietas) obtenida a 1200°C. La zona de fusion o interfase de union
formada por la fusion de la lamina de aporte alcanza un espesor de aproximadamente 20-25 um, lo que es
congruente con el espesor original del aporte y, el proceso de fusion y solidificacién que sufre durante la
soldadura fuerte. Ademas, con el incremento de la temperatura aumenta la longitud de la zona afectada por
la difusion (ver, figura 6.24b), donde predomina la microestructura martensitica la cual consta de granos en
forma de agujas en una matriz de titanio. Las agujas son mas finas entre mas alejadas se encuentran de la
interfase de union debido a la disminucion de los elementos difundidos en el metal base. La microestructura
martensitica de tipo placa fina ocurre por la transformacidn alotrépica desde la estructura cubica centrada
en el cuerpo (fase B-Ti) a hexagonal compacta (fase a-Ti) sin difusion [118]. En la figura 6.24b’ queda claro
que en los primeros 75 um adyacentes a la zona de fusion se encuentran la mayor cantidad elementos
difundidos, principalmente de aluminio que también es uno de los componentes principales de la interfase
de union. Finalmente, cuando se analiza el patron de DRX para el ensamble unido a 1200°C de la figura
6.17 solamente se encuentran presentes las fases Al.Os, Ti y TiNi, los dos primeros representan a los
materiales y base mientras que TiNi describe a la zona afectada por la difusion; cabe sefialar que el
contenido de los precipitados formados con aluminio, cromo, hierro y silicio es muy bajo para ser detectados
por DRX pero en la realidad su presencia si interviene en el establecimiento de la interfase de unién como

claramente se muestra a través del analisis por MEB.
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Figura 6.24 Analisis por escaneo lineal de Al,Os/MBF-15/Ti producida en vacio. a) 1135°C/1 minuto, b)
1200°C/1 minuto y b ') acercamiento a la union 1200°C/1 minuto.

6.4.4 Interfases de las uniones Al.O3/MBF-15/Ti formadas durante 10 minutos

Las uniones producidas en atmésfera de argon y vacio emplearon un tiempo de permanencia de 10 minutos
a alta temperatura (1135°C). En la figura 6.25a se presenta una vista general del corte transversal del
ensamble Al,Os/Ti unido durante 10 minutos bajo atmdsfera de argdn, en ella se observa un conjunto de
grietas a lo largo de la zona de fusion de la interfase de union y en el limite inferior de la zona de difusion
en el metal base. Cuando este tipo de grietas aparecen, se asocia a una fusion inadecuada durante el proceso
de soldadura y a altas tensiones residuales en el sistema [12]. Al emplear como materiales base a sistemas
con caracteristicas fisicas y quimicas tan diferentes, como es Al,Os y titanio, provoca que durante el proceso
de union se provoquen tensiones entre ellos volviéndolos susceptibles al agrietamiento sobre la zona de
fusidn (grietas transversales), especialmente en la linea entre el material base y el aporte de soldadura. Asi
mismo, al fundirse parte de los materiales cerdmico y metélico base junto al material de aporte, se crean

distintas fases que durante el enfriamiento daran lugar a precipitados con también diferentes caracteristicas
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fisicas y quimicas. Estos precipitados se forman a tiempos desiguales lo que genera puntos de esfuerzos

residuales propensos a agrietarse (ver, figura 6.25a y 6.25b).
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Figura 6.25 Iméagenes de MEB de la unién Al,Os/MBF-15/Ti realizadas a 1135°C/10 minutos en
atmosfera de argon. a) Vista general, b) andlisis puntual y, ¢) mapeo elemental.
En la figura 6.25b y 6.25c¢ se analiza la zona de fusion y parte de la zona afectada por la difusion empleando
analisis puntual y mapeo elemental respectivamente; en la tabla 6.6 se encuentran los puntos examinados.
En general, una microestructura similar a la eutéctica se presenta en parte metalica del ensamble cuando no
se realizo el revelado quimico a esta muestra, ademas la distorsion observada en los precipitados de la zona
de difusién ocurre debido a un sobre pulido durante la preparacion de la muestra. El punto 1 corresponde
al ceramico de Al,O5 tal y como es verificado en los resultados de DRX de la figura 6.14 para el ensamble
Al>O3/Ti unido por 10 minutos bajo atmosfera de argén. Con respecto a la interfase de union en la region
central el punto 2 indica que estad conformada principalmente por titanio (56.74% at.), seguida de aluminio
y oxigeno con 21.4% at. y 21.68% at. respectivamente. Estos dos elementos provienen de la disolucion del
ceramico Al;Os en la zona de fusion durante el proceso de soldadura fuerte, como se comprueba a través
del mapeo elemental de la figura 6.25c; no obstante, se tratan de una porcion de Al.O3 considerable que no
se disolvio durante el proceso de union. De manera que el tiempo de unién a 10 minutos provoca que el

aporte fundido logre extraer trozos de Al>Os, que a su vez genera tensiones cuando el metal se solidifica
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causando el agrietamiento en la interfase. Todavia cabe sefialar que restos de los elementos de niquel y
cromo se encuentran fragmentados entre las grietas de la zona de fusion, de modo que el tiempo de unién
de 10 minutos en atmdsfera de argén favorecio la adhesion de dichos elementos sobre la superficie

ceramica, similar a el comportamiento de las uniones producidas en vacio por 1 minuto (ver, figura 6.23b).

Tabla 6.6 Analisis semicuantitativo de los elementos quimicos correspondiente a la figura 6.25b.

Composicion quimica (% at.)

Punto

Al o Ti Ni Cr Fe Si
1 44.29 55.71 - - - - -
2 21.4 21.68 56.74 - - - 0.18
3 5.37 24.87 62.56 1.83 5.37 - -
) 1.21 22.03 54.01 19.83 243 0.49 -
5 6.81 25.37 67.39 - - - 0.43
6 1.75 27.94 68.9 - 1.07 - 0.34

La zona afectada por la difusion se describe con los puntos del 3 al 6 de la figura 6.25b. Los puntos 3 y 4
pertenecen a las fases de color gris claro sobre la matriz de titanio, estas fases contienen principalmente
titanio y oxigeno seguido de aluminio, niquel y cromo; estos dos ultimos elementos proceden del aporte
MBF-15 que se difundié sobre el metal base como se ha mencionado anteriormente. Cuando esta fase gris
claro se encuentra mas cerca de la zona de fusion (punto 3) contiene una mayor cantidad de aluminio que
proviene del Al,O; (5.37% at.) y de cromo (5.37% at,) que difundi6 del MBF-15; en cambio posee una
mayor cantidad de niquel (19.83% at.) entre méas alejado se encuentre de dicha zona (punto 4). Ademas,
también se observa en la fase gris que el cromo disminuye su contenido entre mas difunde hacia el metal
base (ver, figura 6.25c), mientras que el contenido de hierro y silicio es practicamente nulo. Comparando
los resultados del mismo ensamble producido en argén a 1 minuto (ver, figura 6.21), el tiempo de unién de
10 minutos disminuye el tamafio de los precipitados y se distribuyen de mejor forma sobre el metal base.
Segun los resultados de DRX que se obtienen para este ensamble unido en vacio (ver, figura 6.17), la fase
NisTis detectada describiria a los precipitados del punto 3y 4, el resto de los elementos estd en solucion en
muy baja cantidad para ser detectados por esta técnica. La transformacién a la estructura martensitica en
aleaciones NiTi esta influenciada directamente con la presencia de los precipitados de NisTis que se forman
a alrededor de los 500°C [180], por lo cual esta microestructura es la predominante en la zona de difusion,
como ya fue anteriormente sefialado en las uniones producidas a 1 minuto de Al,Os/Ti cuando se ataca la
superficie con el reactivo Kroll’s. Mientras tanto los puntos 5 y 6 contienen principalmente un 67.39% y
68.9% at. de titanio respectivamente, seguido de un 25.37% y 27.94% at. de oxigeno, ya que se trata del
titanio empleado como metal base que se vio afectada por la oxidacion debido a su alta reactividad [119,

175]. La principal diferencia Optica entre los puntos 5y 6 es que este ultimo se trata de un precipitado
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alargado de un color intenso gris oscuro, sin embargo, quimicamente la desigualdad reside en que el punto
5 tiene una mayor cantidad de aluminio disuelto (6.81% at.); por tanto, probablemente el precipitado
alargado indicado por el punto 6 se trate de un grano estable de 6xido de titanio que se forma durante el
proceso de union (ver, figura 6.25b). Por DRX la fase detectada para esta zona seria Ti (ver, figura 6.17),
lo que seria congruente con los resultados analizados por MEB mencionados ya que el cristal de o-Ti puede

contener hasta 33.3% at. de oxigeno [175].
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Figura 6.26 Imagenes de MEB de la union Al,Os/MBF-15/Ti realizadas a 1135°C/10 minutos en vacio. a)
Vista general y, b) mapeo elemental.
A través de las imagenes de la figura 6.26 se analiza el ensamble Al,Os/Ti producida bajo atmosfera de
vacio durante 10 minutos. Contrario a lo mostrado en la union fabricada bajo atmésfera de argén, en la
unién en vacio no ocurren agrietamientos en la interfase, sin embargo, si hay una descohesion en la frontera
ceramico-metal (ver, ampliacion de la figura 6.26a). Anteriormente ha sido reportado que cuando se emplea
el aporte para soldadura fuerte MBF-15 (B-Nil) en uniones con acero inoxidable martensitico (Fe-Cr-Ni)
es probable la formacion de grietas en la superficie del filete, este defecto puede extenderse 0.25 mm hacia
el interior de la union como consecuencia de la deformacion volumétrica asociado a la formacion de

martensita [8]. Por consiguiente, aunque la unién producida durante 10 minutos en vacio logra completarse
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exitosamente, cuando ocurre la contraccion de la zona de fusién durante el enfriamiento la diferencia de los
CTE entre Al,O3 y titanio se manifiesta en microgrietas internas justamente en el borde entre la interfase y
Al,Os. Una vez que el ensamble se embebe en resina epoxica como etapa previa para su corte y pulido, la
resina se infiltra en dichas microgrietas formando la zona de descohesion. Esto puede comprobarse con el
mapeo de la figura 6.26b debido a que el elemento de carbono describiria a la resina impregnada entre

Al;O3y la interfase de union, similar a lo examinado en la figura 6.18d para uniones elaboradas a 1 minuto.

Segun el mapeo mostrado en la figura 6.26¢ se observa que cuando se incrementa el tiempo de unién a 10
minutos, asi mismo el cromo y silicio no forman grandes precipitados, sino que también se difunden en el
metal base. Mientras que se observa hay una pequefia difusion de Al,O3 en la zona de fusion pero que en
general no provoca cambios negativos en dicha zona. Los resultados de DRX para esta unién examinadas
en la figura 6.17 determinan que ademas de las fases de Al,O3 y titanio se detectan las fases de TiNi y
NisTis para describir la interfase de unién y la zona afectada por la difusion, ya que son las predominantes.
Como se menciond anteriormente la fase TiNi es la mas estable en el diagrama de equilibrio Ti-Ni, mientras
que la NisTis es una estructura metaestable dentro de la matriz de 50% at. de Ti y 50% at. de Ni hasta la
composicion rica en niquel [178, 180]. Por lo que se concluye que, prolongar el tiempo de unién no solo
logra reducir el tamafio de los precipitados y mejora la distribucién homogénea de estos en el metal base,

sino que también permite la estabilizacion quimica de los precipitados hasta alcanzar la fase TiNi.
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6.5 Caracterizacion de uniones disimiles compuesto/metal

Los materiales ceramicos con enlace de caracter idnico son mas dificiles de mojar, mientras que los carburos
pueden tener algunas caracteristicas metalicas, como conductividad eléctrica, y a menudo pueden mojarse
més facilmente [75]. El o6xido de aluminio (Al.Os) tiene un carécter idnico de aproximadamente 63%
mientras que el carburo de silicio (SiC) es solo del 12% mientras que el resto es caracter covalente [94]. En
consecuencia, sobre una superficie compuesta de Al.O3 y SiC el efecto del material de aporte seré diferente

segun la cantidad de refuerzo, tiempo y atmosfera de union empleada.

Los ensambles disimiles se fabricaron utilizando como materiales base al metal de titanio y el compuesto
de matriz de Al,O3 reforzado con particulas de carburo de silicio (ver, seccion 5.2.2). Mientras que el
material de aporte se trata de la ldamina MBF-15 que es una aleacion amorfa base niquel. Segun la cantidad
de refuerzo contenido en el material compuesto, 5% y 15% en peso de SiC, dos tipos de montaje se
realizaron: 5SiC/MBF-15/Ti y 15SiC/MBF-15/Ti respectivamente. Dichos ensambles se produjeron en
atmésfera de argon y vacio, a tiempos de permanencia a alta temperatura de 1 y 10 minutos. A continuacion,

se describen los efectos del proceso de union en dichos ensambles.

6.5.1 Uniones 5SiC/MBF-15/Ti producidas en atmosfera de argon

Empleando una atmdsfera de gas inerte de argon y la temperatura de 1135°C se elaboraron dos tipos de
ensambles con un tiempo de permanencia de 1 y 10 minutos. En la figura 6.27 se encuentran los patrones
de DRX realizados a estos ensambles producidos en atmosfera de argén. En ambos casos fue posible
examinar la superficie de unién por DRX tanto del material compuesto (5SiC) como del metal (Ti), debido
a que fue posible desarticular la union precisamente a través de la interfase formada; esto ultimo indicaria
la presencia de posibles defectos y/o fases fragiles en la interfase que facilitarian la separacion de dichas
superficies. Ademas, en el patrén de difraccion se encuentra adjunto una imagen general del corte

transversal toma por MEB de cada tipo de union.

Con respecto a la superficie de 5SiC del ensamble unido a 1135°C/1 minuto se identifica con alta intensidad
de la fase Al,O; debido a que es la matriz del compuesto, y enseguida se encuentra la fase SiC, idéntico a
los patrones de la figura 5.28 del compuesto 5SiC; esto apunta a que no hay adhesién de elementos
metalicos sobre la superficie del compuesto durante la unién a 1 minuto. Por otra parte, sobre la superficie
de Ti-MBF del ensamble 1135°C/1 minuto si se observan una gran cantidad de fases presentes. En primer
lugar, las fases Ti, TiO, y TisO corresponden al titanio y el efecto del oxigeno sobre este metal debido a su
alta susceptibilidad a la oxidacion. En segundo lugar, se encuentran los productos formados en la interfase

de unidn: TiNi, TiNiz, NiTiz y NiTiog21 (ver, figura 6.27). Los picos més intensos son las fases metaestables
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de TiNi2 y NiTiog21 mientras que los menos intensos pertenecen a las fases estables de TiNi y Tiz2Ni (o
NiTiz), que poseen una estructura cristalina trigonal y clbica respectivamente [181, 182]. Esto indica que
durante 1 minuto de tiempo de unién se forman rapidamente las fases metaestables que contindan su
transformacion buscando la estabilidad estequiométrica; sin embargo, el tiempo es tan corto que dicho
proceso se detiene lo que da lugar a muy poca cantidad de TiNi y TizNi que es detectada por DRX. En
altimo lugar, también se detecta muy baja cantidad la fase SiC, lo que evidencia que las particulas de
carburo de silicio quedaron adheridas sobre la superficie metalica por lo que existe cierta afinidad de dichas

particulas con algunos de los elementos metalicos que participan en la union.
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Figura 6.27 Patron de DRX e imagenes del corte transversal por MEB del sistema 5SiC/MBF-15/Ti
unido en atmosfera de argén durante 1y 10 minutos a 1135°C.
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Acerca del patron de DRX del ensamble 5SiC/Ti unido a 1135°C por 10 minutos de la figura 6.27, se
analizan las superficies del compuesto 5SiC y titanio igual que para el caso de la union producida a 1
minuto. Entonces sobre la superficie del 5SiC se encuentran las fases Al,O3 y SiC que corresponden a este
compuesto, y los elementos metalicos adheridos al compuesto son Ti, TiOz, TisO, TiNi y TiNi.. De igual
manera, analizando la superficie de titanio de este ensamble se localizan por DRX las fases Ti, TiOz y TisO
gue pertenecen al metal base y su oxidacién, mientras que los productos formados en la interfase son TiNi
y TiNiz; ademas se detecta la fase SiC que indica que las particulas de refuerzo se adhieren a esta superficie.
Como se ya se menciond para este mismo sistema, pero a un tiempo de permanencia de 1 minuto, se
comprueba que a un mayor tiempo de union se estabiliza el sistema ya que solo se encuentran las fases
estables TiNi y TiNi, que describen a la interfase en ambas superficies. Asi mismo es sefial de que dichas
fases se adhieren fuertemente a la superficie del compuesto 5SiC, lo que no ocurre con las fases
metaestables formadas a corto tiempo. Simultaneamente, con el tiempo de 10 minutos, también se mejora

la adhesion de Tiy las fases Ti-O sobre el material compuesto.
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Figura 6.28 Imagenes de MEB de la unién 5SiC/MBF-15/Ti realizadas a 1135°C/1 minuto en atmosfera
de argon. a) Vista general, b) analisis puntual y, ¢) mapeo elemental.
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En la figura 6.28 se localiza el analisis por MEB del sistema 5SiC/Ti fabricado en argén por 1 minuto. La
vista general no muestra defectos internos en la zona de fusion y la zona de afectada por el calor (ver, figura
6.28a), pero al ampliar la imagen si se observa que hay desprendimientos de material y algunas grietas en
la zona de fusidn o interfase de union (ver, figura 6.28b) razén por lo que se clasifica que la interfase tiene
un dafio moderado (ver, tabla 6.1). La figura 6.28¢ se trata de un mapeo elemental al corte transversal de
dicha union, donde claramente se encuentra delimitada la parte cerdmica y metélica. El 6xido de aluminio
se encuentra en la parte superior junto a algunas particulas dispersas de carburo de silicio, sin emplear el
mapeo no se observa diferencia la matriz y el refuerzo del compuesto 5SiC. Es importante aclarar que el
carbono al ser un elemento ligero puede tener dificultades de ser detectado por la técnica de MEB, ademas
los ensambles unidos en argon fueron metalizados con una capa de carbono que también interfiere en la
recopilacion de datos; por tanto, el elemento carbono fue descartado durante el mapeo elemental de la
muestra dejando solamente al silicio para describir a las particulas de refuerzo de SiC. En el analisis puntual

de la figura 6.28b y tabla 6.7, el punto 1 coincide con la matriz de Al>O3 del compuesto.

Enseguida, el punto 2 de la figura 6.28 representa a los elementos fundidos durante el proceso de soldadura
fuerte ya que se encuentran los elementos niquel (10.85% at.), cromo (1.86%) y hierro (0.45% at.)
provenientes de la lamina de aporte MBF-15, y parte de los materiales base que se disolvieron, titanio
(50.38% at.), oxigeno (32.5% at.), aluminio (3.29% at.) y silicio (0.67% at.). A través de mapeo de la figura
6.28b se comprueba facilmente la presencia de los elementos involucrados. Asi mismo en el borde de
contacto sobre el compuesto 5SiC posee precipitados de niquel y cromo que sefialan la adhesion de estos
elementos sobre la matriz de Al.O3 (ver, figura 6.23). La porcion sefialada por el punto 2 se trata de la
Gltima parte en solidificar durante el proceso de union debido a que alrededor de esta region que manifiesta
una grieta. Las grietas por solidificacion ocurren a altas temperaturas durante la etapa final de enfriamiento.
Tras la solidificacion se forma una red sélida coherente, con lo que se comienzan a acumular tensiones en
el aporte de soldadura debido a la contraccion. El agrietamiento generalmente no llega a la superficie [12].
El punto 3 pertenece al metal base de titanio (61.89% at.), pero que se encuentra afectado oxigeno (32.5%
at.) debido a su naturaleza reactiva, y también tiene aluminio (6.22% at.) que migra desde la matriz de
alumina disuelta en la zona de fusion. Mientras tanto, los precipitados formados por la difusion de los
elementos del metal de aporte (MBF-15) y de la matriz del material compuesto (Al-QOs,) sobre el titanio
base serian descritos por el punto 4. Dichos precipitados estan compuestos principalmente con titanio
(48.17% at.) y niquel (15.52% at.), lo que coherente con las fases Ti-Ni del patron de DRX en figura 6.27;
mientras que el oxigeno detectado puede estar describiendo parte del metal base oxidado debido a que el

mapeo elemental en dicha zona muestra esencialmente a el niquel y titanio como parte de los precipitados.
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Tabla 6.7 Analisis semicuantitativo de los elementos quimicos correspondiente a la figura 6.28.

Composicion quimica (% at.)

Punto Al (o) Ti Ni Cr Fe Si
1 4148 58.12 0.4 - - - -
2 3.29 325 50.38 10.85 1.86 0.45 0.67
3 6.22 31.89 61.89 - - - -
4 1.35 31.72 48.17 15.52 2.08 0.67 0.49

Cuando se incrementa el tiempo de unién a 10 minutos en el sistema 5SiC/Ti resulta en un dafio en la zona
de fusién como se muestra en la figura 6.29a. Este defecto se trata de un conjunto de grietas a lo largo de
dicha zona como sucede en las uniones Al,O3/Ti unida a 10 minutos (ver, figura 6.25). En la zona afectada
por la difusion no aparecen defectos que la afecten, gracias al ataque quimico es posible observar la
microestructura martensitica en toda esta region. En definitiva, se trata de los problemas que conlleva unir
dos materiales disimiles con diferentes CTE que fue discutido en las secciones anteriores. Con el anélisis
puntual de la figura 6.29b y la tabla 6.8 se examina la zona de fusion. El punto 1 pertenece a la matriz de
Al;Os. Los puntos 2 y 3 describen a los precipitados y la matriz metalica que los rodea respectivamente. El
precipitado analizado por el punto 2 contiene principalmente titanio (50.27% at.) y oxigeno (28% at.)
seguido de los elementos de la lamina de aporte, niquel (15.08 % at.), cromo (2.0.1% at.) y silicio (1.01%
at.), y proveniente de Al,Os esta el aluminio (2.68% at.). El niquel liquido se puede unir consistentemente
sobre superficie de carbono (diamante), a través de la formacion de una pelicula de niquel fina y uniforme.
Por otra parte, el cromo puede reaccionar con el carbono superficial y reaccionar para formar carburos
durante la soldadura fuerte. La formacion de carburos disminuye la energia interfacial mejorando la
infiltracion del diamante por los metales de relleno [183]. Simultaneamente la matriz (punto 3) también
contiene principalmente titanio (66.87% at.) y oxigeno (24.39% at.), con aluminio (8.28% at.). Enseguida
en la parte inferior de la zona de fusion se encuentra el punto 4 que es similar al punto 3 pero con un mayor
contenido de aluminio (15.3% at.). Como resultado el aluminio se difunde heterogéneamente en la zona de
fusion a partir de los restos de Al,O; fundidos durante el tiempo de permanencia a 1135°C. Cuando se
compara la unién 5SiC/Ti fabricada a 10 minutos en argon con lo observado en la unién Al,Os/Ti bajo los
mismos parametros (ver, figura 6.5), la disolucion de Al>Os en la zona de fusién es menos caética cuando
estd presente el refuerzo de SiC; probablemente cuando el aporte fundido se infiltra entre los limites de
grano de Al,O; las particulas de refuerzo regulan las porciones desprendidas, al ser mas pequefios y
homogéneos los desprendimientos se diluyen méas facilmente en el metal de aporte fundido junto con la

parte del titanio base que también se disuelve durante el proceso de soldadura fuerte.
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Figura 6.29 Imagenes de MEB de la union 5SiC/MBF-15/Ti realizadas a 1135°C/10 minutos en
atmosfera de argén. a) Vista general, analisis puntual en b) la zona de fusién y c) la zona afectada por la
difusion.

Tabla 6.8 Analisis semicuantitativo de los elementos quimicos correspondiente a la figura 6.29.

Composicion quimica (% at.)

Punto

Al 0] Ti Ni Cr Fe Si
1 44.13 55.87 - - - - -
2 2.68 28 50.27 15.08 2.01 0.95 1.01
3 8.28 24.39 66.85 - - - 0.48
4 153 24.25 59.84 - - - 0.61
5 59 25.61 68.49 - - - -
6 1.05 24.84 55.73 17.96 - 0.42 -
7 2.06 3547 62.47 - = - -
8 3.97 19.39 76.12 0.52 - - -

Acerca de la zona afectada por la difusidon, en la figura 6.29c se encuentra el anlisis de la microestructura
martensitica que adopta dicha region gracias a los elementos que difunden en ella especialmente de los
elementos del aporte MBF-15. El niquel difunde rapidamente en el titanio, ya que su entalpia de activacién
de la difusién es pequefa; por el contrario, el titanio difunde en el niquel uno o dos drdenes de magnitud
mas lento [177]. Los atomos mas pequefios difunden més rapido, en particular Ni y Fe difunden rdpidamente
en a-Ti [184] Los puntos 5 y 8 basicamente se tratan de del metal base de titanio sobre el que se encuentran
dispersos los precipitados, el contenido es de 68.49% at. y 76.12% at. de titanio respectivamente; ademas

tiene en solucion oxigeno y aluminio. Asi que la difusién de aluminio continua hacia el metal base, pero va
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disminuyendo su contenido proporcionalmente a lo largo de la zona de difusion. Finalmente, los puntos 6
y 7 corresponden a los precipitados. La principal diferencia es que el punto 6 posee una importante cantidad
de niquel (17.96% at.) mientras que el punto 7 se trata de Ti-O; esto es acorde con los resultados de DRX

donde se detectan las fases estables de TiNi y TiNi» que serian estos precipitados (ver, figura 6.27).

En el mapeo elemental general de la unién 5SiC/Ti producida por 10 minutos de la figura 6.30a, se puede
observar que las particulas de carburo de silicio dispersos en la matriz de alimina se mantienen estables y,
aparentemente no hay difusion del SiC hacia la zona de fusion. En laampliacion a la frontera 5SiC-interfase
de la figura 6.30b pueden observarse las fracturas y algunos pequefios desprendimientos en la zona debido
al corte transversal y pulido de la muestra. También se observa una capa de reaccion rica en niquel y cromo
sobre la superficie del compuesto 5SiC, similar a lo sucedido en las uniones Al.O3/Ti unidos a 10 minutos
(ver, seccién 6.4.4). Sin embargo, la capa no cubre completamente toda la linea de la superficie puesto que
en la zona cercana a las particulas de refuerzo de carburo de silicio disminuye drasticamente su contenido.
El niquel, cromo, hierro y silicio disueltos en titanio son estabilizadores de la fase Ti p-eutéctico [118];
ademas estos elementos tienden a formar compuestos intermetalicos durante el proceso de soldadura fuerte,
gue eventualmente formaran una capa de reaccion. Dicha capa puede estar constituida de intermetalicos de
titanio fragiles, como el intermetalico titanio-niquel el cual posee tiene una alta dureza y poca ductilidad.
Lo que se recomienda es que el metal de aporte tenga la menor cantidad de estos elementos o que el proceso
de soldadura fuerte sea lo mas rapido posible para minimizar la formacién de intermetalicos [12, 118]. En
consecuencia, en el ensamble 5SiC/Ti se forma la capa de reaccion que se adhiere preferentemente sobre
la matriz de Al;Os, posiblemente los intermetalicos formados en la capa son fragiles por lo que durante la
preparacién de la muestra se fracturan provocando el desprendimiento de algunos micro fragmentos, lo que
resulta en la explicacion de parte del dafio interfacial en la union. Sin embargo, a causa de la baja cantidad
de estos elementos no es posible la deteccién de los intermetalicos formados entre ellos ni tampoco la fase
B-Ti a traves del andlisis convencional por DRX (ver, figura 6.27). Analizando la zona afectada por la
difusion, mostrada en la figura 6.30c, se tiene el mapeo de la estructura martensitica en el titanio base. Es
aqui que se observa claramente la difusion del aluminio en el metal base, asi como del niquel y cromo del
metal de aporte; el resultado del mapeo de hierro no es claro debido a que se encuentra en baja cantidad en
el aporte (<4.96% en peso) y se solubiliza completamente en el metal de aporte. Por otra parte, el silicio
presenta la formacion de precipitados dispersos, que por efecto del calentamiento por el proceso de
soldadura fuerte disminuyeron su tamafio en la matriz de titanio, como ya fue mencionado en la seccion 6.1
y 6.3.2. En definitiva, no hay afectaciones del silicio sobre el metal base, pero se espera un incremento de

la dureza en dicha zona.
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Figura 6.30 Imagenes por mapeo elemental realizado en MEB de la union 5SiC/MBF-15/Ti producido a
1135°C/10 minutos en atmosfera de argéon: a) 200x, b) 1000x en zona de fusion y ¢) 1000x en la zona
afectada por la difusion.

6.5.2 Uniones 5SiC/MBF-15/Ti producidas en atmosfera de vacio

La siguiente parte trata de las uniones realizadas bajo atmosfera de vacio para el compuesto 5SiC. Los
patrones de DRX de las uniones producidas a 1135°C y 1200°C bajo este parametro se analizan a través de
la figura 6.31. Uno de los puntos mas importantes al comparar estas uniones es que al realizar el proceso
de uniodn en vacio la oxidacion del titanio base es practicamente eliminada. En el caso de los materiales
base, se detectan las fases de a-Ti, Al,O3 y SiC para los materiales base de titanio y el material compuesto
respectivamente. También se encuentran la fase estable de TiNi que se formd durante el proceso de

soldadura fuerte como efecto de la interaccion del material de aporte (MBF-15) sobre el metal base.
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Definitivamente la atmdésfera de vacio promovié que se alcanzara rapidamente y sin dificultades la
formacidn de la fase estable, desde 1 minuto de permanencia a 1135°C y 1200°C, en contraste con los
resultados de los ensambles 5SiC/Ti bajo atmosfera de argdn que logré la aparicion de las fases estables
TiNi y Ti2Ni hasta los 10 minutos de unién (ver, figura 6.27).

Atmosfera de vacio

! | ! I
1 — 1200°C/1 min

{—1135°C/10 min |

Intensidad, I/u.a.

J TR ‘I 4

{— 1135°C/1 min |

10 20 30
Angulo de difraccion, 20/°

Figura 6.31 Patron de DRX e imagenes del corte transversal por MEB del sistema 5SiC/MBF-15/Ti
unido en vacio durante 1 y 10 minutos a 1135°C y 1200°C.

Las imagenes de los 3 diferentes ensambles que acompafian a los patrones de DRX de la figura 6.31
evidencia que ocurre dafio interfacial importante en la frontera entre ceramico e interfase, lo que se analiza
a continuacion. Las figuras 6.32a y 6.32b comparan directamente los ensambles 5SiC/Ti fabricados a
1135°C por 1y 10 minutos, respectivamente, en ellos se encuentra una descohesion que atraviesa toda la
muestra dividiendo la parte metalica del compuesto 5SiC. No obstante, se debe considerar que durante el
proceso de soldadura fuerte el conjunto se expande durante el calentamiento, por consiguiente, el espacio
entre las superficies de la junta puede ampliarse o cerrarse cuando el metal de aporte comienza a derretirse

y moverse [12]. Como resultado la fractura interfacial en las uniones 5SiC/Ti ocurre justo en la frontera de
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la interfase metalica y el compuesto no metalico. En los mapeos de las figuras 6.32b y 6.32¢ queda claro
gue en la zona de descohesion se encuentra el elemento carbono puesto que se trata de la infiltracion entre

las grietas de la resina acrilica utilizada para el montaje.

Examinando el efecto de metal de aporte sobre el ensamble 5SiC/Ti realizado a 1 minuto de la figura 6.32b,
solamente se detecta la difusién del niquel y cromo hacia el metal base de titanio. Esto ocurre porque se
trata de los elementos principales en el aporte MBF-15, 75.18% y 14.41% en peso de Ni y Cr
respectivamente (ver, figura 6.3); mientras que el Si, C y Fe se solubilizan completamente en el metal
fundido. La difusion en la estructura cristalina del titanio hexagonal (a-Ti) es anisotropica. La mayoria de
los atomos de impurezas metalicas se disuelven como atomos por sustitucion. El carbono difunde por el
mecanismo intersticial [184]. Cabe sefialar que el aluminio, oxigeno y silicio que constituyen al compuesto
5SiC no sufren de descomposicion durante el proceso de unidn, solo ocurre difusion de aluminio hacia la
zona de fusion para la formacién de la interfase de unién; el aluminio forma una linea de difusion
homogénea a lo largo de toda la interfase de unién que cuenta con pocas micras de espesor, en contra parte
con la difusion observada en el ensamble Al,O3/Ti. Por lo que se refiere a la interfase formada para las
uniones 5SiC/Ti a 1 y 10 minutos de unién, de las figuras 6.32b y 6.32c respectivamente, el espesor varia
drasticamente en todo el ensamble. La interfase establecida a 1 minuto tiene aproximadamente 75-100 pm
de espesor en los extremos del ensamble y es imperceptible en el centro. De manera semejante, a 10 minutos
de tiempo de union, en el centro del conjunto no se observa interfase, pero alcanza >150 pum de espesor en
las orillas. Por tanto, durante el proceso de soldadura fuerte una gran cantidad de aporte fundido fluye hacia
los extremos del conjunto extendiéndose heterogéneamente. En primer lugar, esto en parte se debe al disefio
del portamuestras de alimina empleado en los ensambles fabricados en vacio (ver, seccion 4.3.2). En este
dispositivo se aplica una presion en el centro del ensamble sdndwich lo que fomentaria el desparramiento
del metal liquido hacia los extremos del ensamble y, en el caso de un montaje incorrecto del ensamble
sandwich se amplificaria el esparcimiento del metal fundido. El segundo factor probablemente se debe a
gue, como se menciono anteriormente (ver, seccion 6.5.1), las particulas de refuerzo de carburo de silicio
gue evitan desprendimientos del material compuesto también impiden una infiltracion suficiente del metal
fundido entre los granos de Al,O3z que eviten el desparramiento del metal fundido. En tercer lugar, la
atmésfera de vacio disminuye la viscosidad del metal de aporte fundido respecto a la atmésfera de argon,
por tanto, a mayor fluidez del liquido fundido el ensamble es més susceptible desparramiento del mismo.
Como resultado un mayor tiempo de permanencia a alta temperatura (10 minutos a 1135°C) permite que
una mayor cantidad de metal sea desplazado; simultdneamente también incrementa el tamafio de la zona

afectada por la difusién, llegando a alcanzar las 500 um en el centro del ensamble (ver, figura 6.32).

153



Decohesion

Figura 6.32 Imagenes de MEB de la union 5SiC/MBF-15/Ti producida a 1135°C/1 minuto en vacio.
Unioén a: a) 1 minuto y b) 10 minutos. Mapeo elemental: ¢) 1 minuto y d) 10 minutos.

En la realidad las interfases de union son el origen de poros, microfisuras, tensiones de desajuste local y
fases intermetalicas fragiles [8]. Al analizar la figura 6.32c ocurre un agrietamiento importante en la zona
de fusién o interfase en el ensamble unido a 10 minuto. Se observa que parte del Al,O3 del compuesto 5SiC
se desprendid y fue arrastrado por el metal liquido durante el proceso de soldadura fuerte; y una vez se
solidifica, el ceramico queda atrapado promoviendo el agrietamiento de la region circundante debido a la
diferencia en la expansion térmica con el metal. Posteriormente, la resina acrilica se infiltra sobre el

conjunto de grietas en el ensamble durante el montaje de la muestra, de ahi que en el mapeo elemental se
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observe el carbono impregnando en dicho defecto en la zona de fusion. Ademas, el corte transversal

probablemente desprendid los restos de Al,O; dado que la superficie no es completamente uniforme.

Otro punto importante a aclarar es respecto a la aparicién de macroporos en los ensambles producidos bajo
atmésfera de vacio, esto ocurre sin diferenciar el tipo de ensamble: Al.Os/Ti, 5SiC/Ti o 15SiC/Ti.
Generalmente, estos macroporos aparecen en los extremos de los ensambles sobre la zona afectada por la
difusién, como se puede observar en la fotografia de la figura 6.5. Sin embargo, es relevante mencionar que
el sistema 5SiC/Ti unido a 1135°C/10 minutos fue el méas afectado debido a la aparicion de los poros en la
region central del ensamble (ver, figura 6.32b). Las atmosferas de vacio de calidad industrial y de gas inerte
son capaces de prevenir la degradacion de la mayoria de las soldaduras fuertes durante ciclos de
calentamiento normales. Sin embargo, el vacio puede volatilizar ciertos materiales como el zinc, magnesio
y cadmio. La volatilizacion de componentes puede causar poros en las juntas [8]. No obstante, para el titanio
y el aporte MBF-15 la soldadura en atmésfera de vacio no provoca ningun problema de volatilizaciéon o
degradacion, en realidad se recomienda el empleo de estos materiales bajo este tipo de atmoésferas [110,
118]; por tanto, queda descartada esta cuestion. Al realizar soldadura, el metal de aporte solidificado y los
materiales de inicio tienen composiciones diferentes por lo que rara vez se logra un equilibrio
microestructural, de modo que se debe tener en cuenta la posibilidad de formacién de compuestos
intermetalicos, fusién eutéctica y/o porosidad debido a la difusion de Kirkendall [8, 12]. El efecto
Kirkendall, o efecto Frenkel, sucede cuando hay un desequilibrio en la velocidad de difusion de diferentes
componentes metalicos derivado de las diferencias entre los coeficientes de difusion. Lo que implica que,
al romperse el equilibrio de las fuentes y sumideros de vacantes, la concentracion de vacancias incrementa
drasticamente promoviendo la formacién de huecos [8, 185-187]. Solo es necesario tan solo 1% de exceso
relativo de concentracidn de vacantes para iniciar la nucleacion de huecos [185]. Ademaés del desarrollo de
poros, el efecto de Kirkendall puede manifestarse como tension interna y deformacion dentro del material
[186]. También se ha de considerar que, durante la transformacion alotropica del titanio, sucede una
importante difusion volumétrica que cuando se trata de una aleacién pura no da lugar a la formacion de
poros; no obstante, la difusién por el efecto de Kirkendall se ha reportado en algunas aleaciones de titanio
[187]. En definitiva, en la etapa final del proceso de soldadura fuerte el metal fundido se contrae durante la
solidificacion, la contraccidn provoca tension interna ya que el metal solidificado ocupa menos volumen.
Simultaneamente comienza la difusion del niquel hacia el titanio; sin embargo, la difusidn se incrementa
rapidamente llevando a producir el efecto de Kirkendall. Posiblemente la formacion de poros ocurre debido
a la ausencia de oxigeno en los ensambles por su proceso de fabricacion bajo atmésfera de vacio (ver, figura
6.31). Cuando el oxigeno se encuentra solubilizado en el titanio ocupa los intersticios de la red hexagonal

compacta y, como resultado, los sitios ya no se encuentran disponibles para que otros elementos logren
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difundir; es decir, el oxigeno es inamovible en la red del titanio lo que obstaculiza la difusion de otros
solutos [184]. Por lo tanto, en ausencia de oxigeno no existe impedimento para que se efectle una rapida
difusidn sustitucional de niquel en el titanio. Ademas, el tiempo total del proceso de soldadura fuerte en
atmdsfera de vacio es superior al realizado en atmdsfera de argon (ver, figura 4.9), la velocidad de
calentamiento y enfriamiento es de 4.75°C/min y 6°C/min respectivamente, por lo que bajo atmésfera de
vacio hay bastante tiempo para que suceda la difusion de Kirkendall. Ademas, segln lo reportado por
Motykay col. [188], las cavidades formadas por el efecto Kirkendall en titanio ocurren por la precipitacion
de vacantes sobresaturadas producidas por corrientes de difusion desiguales, desde el titanio aleado (Ti-
15V-3AlI-3Cr-3Sn) hacia el titanio puro comercial (98.9% de pureza). La eleccion de la combinacién
correcta de los parametros de procesamiento es fundamental para evitar problemas como la porosidad de
Kirkendall; por lo que se recomienda emplear un aporte delgado que permita un tiempo de unién corto y
una zona de metal liquido estrecha [12]. Esto explicaria por qué la muestra 5SiC/Ti unido a 1135°C/10 min
tiene un mayor dafio por la presencia de poros, dado que en este sistema tiene la mayor cantidad del metal
fundido extendido hacia las orillas del ensamble, hay una mayor area para que los elementos del aporte
MBF-15 difundan y, en consecuencia, el metal base se sobresatura rapidamente dejando atrds una gran

cantidad de vacancias.

Ahora bien, al incrementar la temperatura de union a 1200°C en el sistema 5SiC/Ti se observa un dafio
interfacial importante a lo largo de la interfase, como se examina en la figura 6.33. En primer lugar, existe
una grieta que divide al compuesto 5SiC del metal similar a lo sucedido en uniones producidas a 1135°C
(ver, figura 6.32), sin embargo, en este caso la infiltracién de la resina en la grieta es menor (ver, figura
6.33b). La viscosidad del metal liquido disminuye con el incremento de la temperatura, por lo que a mayor
fluidez tiene una mejor interaccion superficial sobre el compuesto 5SiC; lo que conduciria a la formacién
de intermetélicos estables sobre la interfase de union y la frontera interfase-5SiC. Asi que, durante el
enfriamiento los intermetalicos més fragiles formarian micro grietas internas, debido a que éstos serian los
sitios susceptibles para aliviar la tension acumulada [12]. Seguramente, las microgrietas formadas a 1200°C
son de corto alcance y no estan interconectadas, por ello, una vez que se emplea la resina acrilica de montaje,
la infiltracion ocurre solamente sobre las grietas mas grandes expuestas en las orillas del ensamble que
terminan por abrirse paso sobre las grietas mas cercanas y débiles, por ello no separarian completamente
las superficies metalica y cerdmica. En segundo lugar, hay desprendimientos importantes a lo largo de la
zona de fusion causados durante el corte transversal, desbaste y pulido del ensamble realizados para su
analisis. Con lo que se corroboraria la presencia de intermetalicos fragiles en la interfase de unién (zona de

fusion).
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Figura 6.33 Imagenes de MEB de la union 5SiC/MBF-15/Ti realizadas a 1200°C/1 minuto en atmosfera
de argon. a) Vista general y b) mapeo elemental a 100 x, c) acercamiento a 1000x.

Con el mapeo elemental de la figura 6.33c, que se trata de una ampliacion sobre la zona de fusion del
ensamble fabricado a 1200°C, queda claro que la infiltracion de resina en el ensamble es baja y no tan
agresiva como para separar completamente las superficies, ademas, se observan precipitados ricos en niquel

sobre una matriz de titanio y niquel. Esta microestructura es similar a lo reportado para la fundicion de
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aleacién Ti-Ni la cual consta de una matriz de TiNi con dendritas de la fase Ti,Ni, dicha estructura es
caracteristica del proceso de enfriamiento [189]. En el caso del ensamble 5SiC/Ti las dendritas en la zona
de fusion son mas equiaxiales y, de acuerdo con los resultados obtenidos de DRX (ver, figura 6.31) la fase
TiNi describiria a la matriz formada en la zona de fusion y los precipitados de la zona afectada por la
difusidn, sin embargo, no es detectada la fase Ti2Ni posiblemente a que los precipitados son micrométricos

y se encuentran en muy poca cantidad distribuidos cerca de la frontera con el compuesto 5SiC.

Cuando el mismo ensamble se fabricé bajo atmésfera de argon entre los precipitados formados se encuentra
TizNi (ver, figura 6.27), por lo que es acertado que se encuentre dicha fase empleando la atmdsfera de vacio.
La formacion de compuestos intermetélicos en el sistema binario Ti-Ni depende de varios factores, uno de
ellos consiste en que un intermetélico con energia interfacial baja nucleara facilmente como los resultados
mostrados para Ti2Ni y TiNi [178]. La estructura cristalina cubica centrada en el cuerpo (BCC) es la que
adoptan las fases TiNiy TipNi [177, 181, 182, 189], considerando que Al>Os; (matriz del compuesto 5SiC)
tienen una estructura hexagonal compacta (HCP), implicaria que en el ensamble compuesto-metal se
formaria una interfase atdmica incoherente. La disposicion atémica en la interfase es muy importante
debido a que afecta al trabajo de adhesién. En la interfase incoherente o semicoherente los &tomos dentro
del plano interfacial no inciden, por tanto, el desajuste en la red puede introducir dislocaciones que debilitan
y reduce la densidad de los enlaces [88]. Para uniones disimiles este Gltimo punto seria un factor mas que
influye en la consistencia de la union, asi que también se debe considerar cémo el metal liquido afecta a los
sustratos base durante la soldadura fuerte. En la tabla 3.4 se observa que la tension superficial del Ni-Ti
sobre la superficie de Al.O; es baja, lo que sefiala un trabajo de adhesion alto, permitiendo una buena
compatibilidad para formar la union. Igualmente, analizando las figuras 3.9a y 3.10 se encuentran los
angulos de mojado del niquel y TiNi sobre la superficie de Al,Osz y SiC respectivamente; para el sustrato
de Al,Os queda claro que el incremento del contenido de titanio incrementa el mojado, mientras que para
SiC el niquel y TiNi tienen una mojado moderado sobre él. En conclusion, la fase TiNi tiene una buena
adhesion sobre la superficie de la matriz del compuesto (Al-Os), mientras que el 5% en peso de las particulas
de refuerzo de carburo de silicio no afectan a la adherencia del metal liquido sobre la superficie total del
compuesto 5SiC; sin embargo, debido a la incoherencia atdmica en la frontera metal-compuesto se trata de

una zona delicada, por lo que facilmente se establecen microgrietas.

Por otra parte, en la figura 6.34 a través de un escaneo lineal se comparan a los ensambles 5SiC/Ti unidos
a1135°Cy 1200°C durante 1 minuto respectivamente, los resultados sobre la difusion de los elementos son
similares en ambos casos; un bajo contenido de aluminio difunde hacia el metal base de titanio y el silicio
describe a las particulas de carburo de silicio que se encuentran como refuerzo en el compuesto 5SiC.

Enseguida se observa la descohesion del ensamble unido a 1135°C, pero no hay otros tipos de defectos
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relevantes en la interfase ni en la zona afectada por la difusién; por el contrario, al unir a 1200°C los
desprendimientos, poros y grietas son evidentes. En consecuencia, la produccién de ensambles 5SiC/Ti en
atmosfera de vacio sin importar la temperatura empleada, se forman intermetalicos estables Ti-Ni en la
interfase que, aunque son duros provocan microgrietas en la frontera o interfase incoherente entre el
compuesto-metal. Como ya se discutié para las figuras anteriores, a baja temperatura (1135°C) las grietas
estan en mayor cantidad por lo que se interconectan y separan las superficies unidas al finalizar el proceso
de soldadura fuerte, mientras que a mayor temperatura (1200°C) hay mayor cantidad de los intermetalicos
que, aunque impiden la completa separacion de las superficies, alcanzan a formarse en toda la zona de
fusion y fragilizando dicha regién.
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Figura 6.34 Anélisis por escaneo lineal de 5SiC/MBF-15/Ti producida en vacio. a) 1135°C/1 minuto y b)
1200°C/1 minuto.

La resistencia y formacion de la unién por soldadura fuerte depende del disefio de la unién, la temperatura
de soldadura fuerte, la cantidad de metal de aporte para soldadura fuerte aplicado, la velocidad de
calentamiento y muchos otros factores que constituyen la técnica de soldadura fuerte [12].Una forma de
mejorar los ensambles 5SiC/Ti es aplicar de forma homogénea presion entre las superficies a unir. La
aplicacion de fuerza de compresion puede eliminar las vacantes, la concentracién y formacion de poros [8,
185]. Aunque la aplicacion de presion puede ayudar a mejorar el contacto entre la ldmina de material de
aporte y el sustrato, en exceso puede provocar la expulsion de la zona liquida [12]. Esto Gltimo es lo
sucedido en las uniones en vacio, por lo que mejorar el disefio del dado de montaje seria la mejor opcion.
Por otra parte, también puede mejorarse el desajuste entre los materiales que origina el agrietamiento a
través de un tratamiento térmico posterior al proceso de soldadura fuerte. Se ha reportado que un recocido
posterior a la soldadura en uniones de titanio en el rango de temperatura de 650 a 760 °C o un alivio de

tension posterior a la soldadura de 480 a 595°C podrian estar justificados para mantener la estabilidad
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dimensional [12]; aunque realizar este proceso por encima de la transicion B-Ti reduce la ductilidad del
titanio [124]. No obstante, no se ha realizado tratamientos térmicos en sistemas disimiles de titanio con

ceramico, por lo que no se aseguran los efectos que se obtendran.
6.5.3 Uniones 15SiC/MBF-15/Ti producidas en atmdsfera de argén

Ahora bien, en esta seccidén se examinan los ensambles que emplearon al compuesto 15SiC para unir a
titanio bajo atmosfera de argon. En la figura 6.35 se encuentran los patrones de DRX para las uniones
15SiC/Ti realizados a 1135°C durante 1 y 10 minutos.
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Figura 6.35 Patron de DRX e imagenes del corte transversal por MEB y superficie del compuesto del
sistema 15SiC/MBF-15/Ti unido en atmdsfera de argdn durante 1 y 10 minutos a 1135°C.

En primer lugar, fue posible el anélisis de ambas superficies metal y compuesto que estuvieron en contacto
con el MBF-15 para la unién a 1 minuto, dado que la interfase formada fue fragil y se logré la separacion.

Es asi que los resultados tanto para la superficie de 15SiC como de titanio se detectan las mismas fases de
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Al,Qs, SiC, Ti, TiO2 y TiNi; teniendo como diferencia una mayor intensidad de las fases que corresponden
a los materiales base segun la superficie analizada. En segunda instancia, para el ensamble 15SiC/Ti unido
por 10 minutos los resultados del corte transversal revelan las fases que corresponden a los materiales base,

la fase TiNi formada en la interfase y adicionalmente la oxidacion del titanio con las fases TiO2 y TigO.

Figura 6.36 Imagenes por mapeo elemental realizado en MEB de la union 15SiC/MBF-15/Ti producido a
1135°C en atmdsfera de argén: a) 1 minuto y, b) 10 minutos de tiempo de union.

Comparando directamente los resultados de 15SiC/Ti (ver, figura 6.35) con los patrones de DRX para
5SiC/Ti de la figura 6.27, se infiere que al contener una mayor cantidad de particulas de refuerzo en el
compuesto 15SiC (15% en peso de SiC) se logra estabilizar las fases formadas en la interfase de unién bajo
la atmdsfera de argon. Ademas, la adhesion del metal fundido sobre las superficies disimiles es alto en vista
de que, al separar las superficies, las particulas de todos los materiales, especialmente de TiNi y SiC,
involucrados quedan adheridas en ambos sustratos. Sobre sustrato de grafito y diamante (carbono) la
adhesion de metales disminuye de titanito a niquel. Mientras que cuando se trata de carburo de silicio, el
titanio u otro metal se adhiere méas fuertemente cuando la superficie termina con atomos de silicio; por el

contrario, si la superficie termina en carbono la adherencia es débil [94]. Por tanto, debido al incremento
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del contenido de 15% en peso de particulas de refuerzo en el compuesto (15SiC) hay méas probabilidad de
gue dichas particulas posean silicio en el limite superficial y sobre todo se encuentren sobre la superficie a
unir, de modo que el silicio permita la adherencia del titanio y niquel para formar la interfase de union;

ademas si logran enlazarse tendran una alta resistencia.

Zona de| = AT ‘%’,‘M,__AA e o

Fusion L| sumg ' s"mama ,s®
Lo e, 4 2 e e
§ -3
Zona Material
Afectada por base
la Difusion

15.0kV COMPO SEM

Figura 6.37 Imagenes de MEB de la union 15SiC/MBF-15/Ti realizada a 1135°C/1 minuto en atmdsfera
de argon. a) Analisis puntual y, b) mapeo elemental.

A través de un mapeo elemental, mostrado en la figura 6.36, se analiza la vista general de ambos ensambles
unidos por 1y 10 minutos los cuales tienen un dafio interfacial moderado (ver, tabla 6.1). En el compuesto
15SiC se aprecia una alta cantidad de particulas de SiC dispersas en la matriz de Al;Os, en general el
material compuesto se mantiene quimicamente estable después del proceso de union; por otra parte, en el
metal base de titanio se observa la difusion de los elementos desde el metal liquido. La difusién es parte
normal del proceso metallrgico y contribuye a la formacién de una buena union, en la soldadura fuerte
solamente necesita unos segundos para que el metal de aporte moje la superficie y posteriormente un mayor

tiempo para fomentar la difusion [8, 12]. Durante 1 minuto (ver, figura 6.36a), se establecen grandes
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precipitados ricos en niquel sobre toda la zona afectada por la difusion especialmente entre mas se aleje de
la interfase de unidn; cuando se incrementa el tiempo a 10 minutos (ver, figura 6.63b), estos precipitados
disminuyen su tamafio y se dispersan sobre los limites de grano de la microestructura martensitica y laminar
en el titanio base. A través del mapeo no queda claro la formacién de precipitados de cromo y hierro en la
zona de difusion por lo que probablemente estén solubilizados en el titanio. Por su parte, el silicio
proveniente del metal base se mantiene solubilizado en la red del titanio a 1 minuto de permanencia, pero
a 10 minutos el silicio se difunde en pequefios precipitados distribuidos sobre la microestructura
martensitica de la zona afectada por la difusion; estos precipitados pueden incrementar la dureza en la

region.

Examinando la figura 6.37a se muestra una ampliacion de la union 15SiC/Ti unida durante 1 minuto, la
cual tiene una grieta que recorre la frontera compuesto-metal y, en la zona de fusion hay microgrietas
alrededor de ciertas fases dentro de la interfase solidificada y algunos desprendimientos. Mediante el
analisis puntual y los datos de la tabla 6.9, el punto 1 se trata de la particula de refuerzo de carburo de silicio
que contiene principalmente 66.24% at. de Si, 10.98% at. de Cy 21.17% at. de O, por lo que no hay una
oxidacién adicional de la particula en el compuesto después de la soldadura fuerte (ver, figura 5.8 y figura
5.27). El punto 2 analiza la matriz de la zona de fusién que posee 60.98% at. de Ti, 34.75% at. de Oy 4.27%
at. de Al, de modo que hay una disolucién importante del metal de titanio y del compuesto 15SiC que
participa en el proceso de unién. Los puntos 3 y 4 corresponden a los grandes precipitados dentro de la
matriz de titanio sefialada con el punto 5. La matriz consta principalmente de 57.78% at. de Ti y 33.69%
at. de O, el resto se trata de una baja cantidad de niquel, cromo vy silicio (<5% at.). Entretanto los
precipitados son bastante similares, tienen 49-50% at. de Ti, 32% at. de O, 13-15% at de Ni, 1.7% at. de Cr
y 0.85% de Fe, la diferencia radica en que el punto 3 que se encuentra mas cercano a la zona de fusion

contiene 1.21% at. de Al originado de la difusion de alimina del compuesto 15SiC.

Tabla 6.9 Analisis semicuantitativo de los elementos quimicos correspondiente a la figura 6.37.

Composicion quimica (% at.)

Punto Al 0] Ti Ni Cr Fe Si C
1 1.26 21.17 0.35 - - - 66.24 10.98
2 427 34.75 60.98 - - - - -
3 1.21 32.29 49.87 13.52 1.72 0.85 0.54 -
4 - 32.79 50.17 14.53 1.66 0.85 - -
5 2 33.69 57.78 3.12 2.55 - 0.86 -
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Mediante el mapeo de la figura 6.37b se observa que el Al,Os se disuelve en el metal fundido integrando al
aluminio y oxigeno para constituir a la interfase, el aluminio no forma segregaciones. Ademas, hay una
adhesion de niguel y cromo sobre la matriz de Al,O; tal y como sucede en las uniones discutidas
previamente. El oxigeno remanente dentro del hormo también afecta al metal base y el metal fundido, lo
gue da lugar a que se forme dioxido de titanio principalmente, como se revela por los patrones de DRX de
la figura 6.35. EIl oxigeno se adsorbe en la superficie del metal liquido a través de procesos complejos que
implican intercambios fluidodinamicos en la fase gaseosa, equilibrios especificos en la interfase liquido-
gas e intercambios impulsados por adsorcion/difusion en la region de la masa liquida/interfase [92]. Una
importante caracteristica es que el oxigeno tiene una mayor energia de enlace con el titanio que con
cualquier otro elemento difusor; ademas, el oxigeno no ejerce atraccion quimica sobre los difusores, pero
si reduce la difusividad por su propia presencia. Durante la difusién lo que ocurre es que el oxigeno y los
difusores comparten una red comun formada por los intersticios de la red hexagonal compacta del titanio.
Ademas, la difusién de elementos ligeros y pequefios como carbono, nitrégeno y oxigeno se difunden en
varios ordenes de magnitud mas rapido que los elementos metalicos con estructura cristalina BCC y FCC
[184]. Con esta informacidn se pueden esclarecer gran parte de los fendmenos que ocurren durante la
soldadura fuerte entre los materiales compuestos (5SiC y15SiC) y el titanio. Después de alcanzar la
temperatura de permanencia, el aporte MBF-15 se funde completamente y entonces el metal fundido diluye
la parte superficial del titanio y el Al,Os. Aunque es importante considerar que en la etapa de calentamiento
del ensamble sandwich existe difusion en fase sélida por lo que ya comienzan a formarse intermetalicos en
la frontera metal de aporte-metal base, como se discutié para las uniones fallidas a 900°C (ver, seccion
6.4.1); ademas, simultdneamente el oxigeno que no fue desplazado por el argén comienza a interactuar con
el titanio base. El titanio, niquel y cromo liquidos tienen un buen mojado sobre la superficie de Al.Os por
lo que se adhieren a ella [96, 98], mientras tiene mas probabilidad de que solamente el titanio se adhiera
sobre las particulas de SiC debido a su afinidad con el silicio [94]. Posteriormente al comenzar la
solidificacion en la zona de fusion, el oxigeno llena los espacios en la red del titanio impidiendo difusién
del resto de los metales, especialmente el niquel que es el metal base de la lamina de aporte MBF-15, esto
provoca la segregacion de niquel y su difusion hacia los limites de grano del titanio base (ver, figura 6.37b).
Simultaneamente esta ocurriendo la transformacion alotropica del titanio base de B-Ti a o-Ti, es decir de
estructura cubica centrada en el cuerpo (BCC) a hexagonal compacta (HCP), el cromo Yy hierro tienen una
estructura BCC mientras que el niquel y aluminio son FCC, lo que también contribuiria con su
compatibilidad con la red del titanio para lograr difundir. Segun la informacion recopilada por Nakajima y
Koiwa [184], a 1100 K (~826°C) la difusividad del niquel y hierro en titanio HCP es alta, influida
especialmente por el tamafio pequefio de los atomos de soluto respecto al solvente de titanio, mientras que

el cromo y aluminio tendria una difusividad intermedia y baja respectivamente. Los difusores rapidos tienen
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generalmente una solubilidad muy baja. Lo que explicaria que el aluminio no difunda mucho hacia el metal
base y que cuando el tiempo de permanencia de union incrementa a 10 minutos se solubilice disminuyendo
su rastro en el mapeo elemental (ver, figura 6.36b); en el caso del cromo hay una difusién un poco mas
rapida que el del aluminio y con el incremento del tiempo de unién evidentemente también se promueve la
solubilizacién dentro de la red de titanio. El niquel difunde practicamente en casi todo el metal base a
tiempos prolongados (ver, figura 6.36b), pero limita la distancia de difusion a tiempos y temperaturas bajas
(ver, figura 6.36a); ademas el niquel y otros solutos es mas facil la migracién hacia los limites de grano, ya
que la energia de activacion para la difusion de los limites de grano es menor en comparacion con la energia
de activacion para la difusion de volumen [188].

Zona de
Fusion

Zona
Afectada por
la Difusion

15.0kV COMPO

Figura 6.38 Imagenes de MEB de la union 15SiC/MBF-15/Ti realizada a 1135°C/10 minutos en
atmosfera de argon. a) Analisis puntual y, b) mapeo elemental.
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El estudio del efecto de una particula de SiC sobre la interfase de union formada se encuentra en la figura
6.38. Cabe aclarar que el corte transversal realizado a los ensambles compuesto-metal es macroscopico, por
tanto, es extremadamente dificil cortar exactamente por la mitad a una sola particula de refuerzo en la
frontera con la interfase de union formada, lo que llevo a realizar un analisis minucioso en la junta 15SiC/Ti
para hallar dichas condiciones. La figura 6.38a y la tabla 6.10 muestran el analisis puntual en el area donde
se encuentra una particula de carburo de silicio diluida dentro de la zona de fusion de la soldadura fuerte
realizada a 10 minutos en atmdsfera de argon; también se empleé un mapeo elemental en la misma region
en para complementar el andlisis, como se muestra en la figura 6.38b. El punto 1 y 2 pertenecen al
compuesto 15SiC, el primero se trata de la particula de refuerzo, 77.03%at. de Si y 22.97%at. de C; el
segundo es la matriz de alimina, 46.2% at. de Al y 50.91% de O. Enseguida, el punto 3 posee 83.02% at.
de Tiy 16.98% at. de C, asi mismo con el mapeo se comprueba dicha interaccion entre los elementos de
silicio y carbono en la zona, de modo que se trata de la particula de carburo de silicio que se encuentra

parcialmente diluida dentro de la zona de fusion.

Al tratarse de una particula con alta dureza y resistencia al desgaste [115, 136], es posible que las particulas
de refuerzo de carburo de silicio queden expuestas después del rayado previo al montaje sandwich en el
dado de grafito (ver, seccion 4.3.1), después se diluye completamente en el metal fundido durante el proceso
de union. El carburo de silicio (herramientas de carburo) se puede soldar por soldadura fuerte empleando
un metal de aporte base titanio 0 Ni134Cr0Si (% atémico), en el caso del titanio ocurre la reaccion SiC +
Titm — TiCi + Sim. Los subindices fm e i denotan el metal de relleno y la interfase respectivamente [12].
Tanto la formacién de carburo de titanio como de siliciuros de titanio es termodinamicamente factible, sin
embargo, la formacién de TiSi. es poco probable ya que es necesario la disolucién de SiC y la saturacién
de la masa con silicio [190]. En uniones de SiC empleando niquel, la reaccion que ocurre es 2Ni + SiC —
Ni.Si + C; la fase Ni,Si es la méas estable debido a que su energia de formacién es baja [191]. No hay
carburos estables en el sistema Ni-C, la posible formacion de carburo de niquel metaestable conduciria a
una mojabilidad razonable de niquel sobre carbono [190]. Se ha reportado que, en sistemas SiC-Ni y SiC-
Ti, el carburo de silicio reacciona con el metal para formar siliciuros y/o carburos y carbono. Por lo que
pueden formarse intermetalicos como TiC, TisSis, NizSi, NisSiy, entre otros [94]. Entonces, segun los datos
del punto 3 y el mapeo elemental el mismo, posiblemente se encuentra la fase TiC, pero no es detectado
por DRX por ser escaso y en un area muy pequefia de la zona de fusion. Cuando la particula de SiC se
diluye, el carbono migra intersticialmente hacia la red HCP de titanio, ya que se detecta en ~2% at. en los
puntos 4 y 5 del analisis puntual y al ser tan bajo no se detectaria por DRX. El punto 4 es el principal
componente que constituye a la interfase o zona de fusion, contiene 90.66% at. de Ti, 6.42% at. de Al,
2.27%at. de C y 0.65% at. de Si; quedando en claro que se diluye tanto el Al,Oz y SiC procedente del
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compuesto 15SiC como el titanio base para formar el metal liquido que lleva a cabo la adhesién de las
superficies. En el punto 5 se describen los precipitados formados en el metal base, segin su contenido de
63.03% at. de Ti y 27.86% at. de Ni principalmente, indicando que probablemente se trata de los
intermetalicos estables de TiNi. El punto 6 contiene 91.46% de Ti por lo que basicamente se trata del metal
base, en segundo lugar, estan presentes el aluminio (7.68% at.) y silicio (0.86% at.) sefialando directamente
gue hay difusion de los elementos desde el metal liquido. Un &ngulo de contacto pequefio ocurre con un
trabajo de adhesién fuerte, sucediendo sin problema entre metales que forman una interfase coherente [88].
Como resultado, cuando se encuentra diluido SiC en la interfase promueve una buena compatibilidad entre

todos los materiales, por lo que no se forman grietas u otros defectos que afecten esta region.

Tabla 6.10 Analisis cuantitativo de los elementos quimicos correspondiente a la figura 6.38.

Composicion quimica (%o at.)

Punto

Al o Ti Ni Cr Fe Si C
1 - - - - - - 77.03 22.97
2 46.2 50.91 - - - - - 2.89
3 - - 83.02 - - - - 16.98
4 6.42 - 90.66 - - - 0.65 2.27
5 1.49 - 63.03 27.86 2.76 1.3 0.94 2.62
6 7.68 - 91.46 - - - 0.86 -

En resumen, conforme al mapeo de la figura 6.38b se observa que el metal liquido rode6 a la particula de
SiC disolviéndola desde las orillas hacia el centro. Como se mencion6 anteriormente, el silicio puede formar
enlaces con metales, especialmente existe una fuerte adhesion Ti-Si. Aunque el carbono tiene una buena
interaccion tanto con titanio como niquel, segln los resultados en 15SiC/Ti, el titanio tiene un papel mas
activo sobre la superficie del carburo de silicio causado por la presencia de una alta cantidad de titanio en
el metal fundido; ya que cuando el aporte estad constituido de titanio principalmente reacciona con el
carbono, por lo que es poco probable que se forme carburo de niquel [190]. Ademas, debido a que es méas
fuerte la adhesion entre el niquel y Al,Os, promovida por la presencia de aluminio y titanio en la zona fusion
gue mejoran el &ngulo de contacto y la adhesion (ver, tabla 3.9), por lo que no hay suficiente niquel sobre
SiC para la formacion de intermetalicos Ni-Si. Una capa submicrométrica rica en niquel se encuentra sobre
superficie de la matriz del compuesto (Al.O3) demostrando la alta afinidad entre estos elementos.
Finalmente, el establecimiento de carburo de titanio es factible segun los resultados de la disolucién de las
particulas de SiC, sin embargo, no es detectado mediante DRX porque estos intermetélicos estan en baja

cantidad y dispersos en la frontera interfase-compuesto.
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6.5.4 Uniones 15SiC/MBF-15/Ti en atmosfera de vacio

Como ya fue mencionado, los materiales compuestos 5SiC y 15SiC estan constituido por una matriz de
alumina y refuerzo de carburo de silicio, dando lugar a caracteristicas diferentes en la superficie de unién
respecto a un compacto monolitico de Al,Os. Los materiales ceramicos ionicos, como el Al>Os, tienen a sus
electrones fuertemente ligados por lo que sus superficies representan grandes discontinuidades en la carga
haciendo que sean dificiles de mojar. Mientras que, los enlaces metalicos y covalentes son similares en
caracter, por lo que los ceramicos con enlace covalente deberian mojarse y reaccionar méas facilmente con
los metales que las ceramicas altamente idnicas [94]. Por lo que a mayor refuerzo de SiC en la matriz de

alumina se esperaria una mejor adhesion de los metales sobre la superficie del compuesto.

Los metales de aporte base niquel, que incluyen Ni-Cr pueden ser aplicadas bajo atmosfera de vacio por
soldadura fuerte, especialmente sobre carbono (diamante) [183]. En la figura 6.39 se encuentran los
patrones de DRX realizados sobre la superficie del corte transversal para los ensambles 15SiC/Ti unidos a
1135°Cy 1200°C por 1 y 10 minutos, se empleo la lamina de aporte MBF-15 (base niquel) y una atmdésfera
de vacio para la fabricacion de dichos ensambles por soldadura fuerte. Como en los resultados anteriores,
los patrones de DRX revelan con mayor intensidad las fases Al.Os, SiCy Ti que se tratan de los materiales
base. Debido a la atmésfera de vacio no hay oxidacion del titanio como ocurre con el proceso realizado en
atmdsfera de argon (ver, figura 6.35). Consecuencia de las reacciones entre el metal de aporte y el metal
base se forma el intermetalico TiNi. Entre los patrones de DRX de la figura 6.39 la principal diferencia
radica en que la union realizada a 1200°C por 1 minuto cuenta con picos ligeramente més intensos en la
fase TiNi respecto a las uniones a 1135°C, indicando que la formacién de TiNi es mejor a alta temperatura
y en atmésfera de vacio. Esto concordaria con los resultados de union por soldadura fuerte de Al,Os
empleando el aporte de TisoNiso, atmdsfera de vacio, alta temperatura (1320°C) y 15-60 minutos de tiempo

de union se forma la fase estable de TiNi [179].

En la figura 6.40a y 6.40b se comparan los ensambles fabricados a 1135°C por 1 y 10 minutos
respectivamente. En ambos casos se presenta principalmente una grieta transversal en la frontera
compuesto-interfase debido a la diferencia entre los coeficientes de expansion térmica (CTE), como fue
argumentado en las secciones 6.4.3 y 6.5.1; sin embargo, en las uniones empleando el compuesto 15SiC
bajo atmdsfera de vacio el dafio interfacial es el mas elevado (ver, tabla 6.1). El carburo de silicio tiene el
maés bajo coeficiente de expansion térmica (CTE) de todos los elementos involucrados en la union (ver,
tabla 6.2), 4.5x 107%/°C alos 1000°Cy 3.2x 1076/°C a temperatura <250°C [169]. Cuando se trata de una
superficie de carbono, una gran tensién se crea entre la superficie de carbono y los metales de relleno,

provocando la iniciacidn de grietas alrededor del carburo obtenido por la reaccion entre ellos [183]. Debido

168



a que hay 15% en peso de macro particulas de refuerzo de SiC (~20.68 um en promedio), hay mas
probabilidad de que el refuerzo se encuentre en la superficie de unién y que formen diferentes intermetalicos
fragiles a lo algo de la frontera; aunque posiblemente son pequefios y estan muy dispersos como para ser
detectados por DRX. Por tanto, hay mas puntos de esfuerzos donde se puede iniciar la aparicion y

crecimiento de grietas.

Atmosfera de vacio

! | ! |
41— 1200°C/1 min
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Figura 6.39 Patron de DRX e imagenes del corte transversal por MEB del sistema 15SiC/MBF-15/Ti
unido en atmosfera de vacio durante 1y 10 minutos a 1135°C y 1200°C.

La infiltracion de la resina es clara a través de los mapeos de las figuras 6.40c y 6.40d. Como se menciond
para las uniones 5SiC/Ti unidas en vacio (ver, seccién 6.5.2), a mayor cantidad de microgrietas es mas facil
que la resina se infiltre e interconecte las grietas terminando por separar drasticamente las superficies.
Observando a los ensambles a 1 minuto de permanencia a 1135°C, el cromo y niquel se mantiene juntos
cerca de la superficie del compuesto 15SiC, debido a su afinidad quimica. Ademas, la grieta que atraviesa
a la unién ocurre en la frontera compuesto-metal, que como se menciond anteriormente, es el punto mas

susceptible al agrietamiento por las diferencias en CTE entre ceramico y metal. Una vez se incrementa el
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tiempo a 10 minutos, gran parte del cromo se solubiliza en el titanio. La grieta transversal en este ensamble
crece a través del compuesto 15SiC y no en la frontera compuesto-metal; por tanto, posiblemente las fases
intermetalicas adyacentes a la frontera compuesto-metal son ductiles y lo suficientemente resistentes que
desvian a la grieta hacia el compuesto. No hay una interfase uniforme en las uniones 15SiC, en este caso la
presion aplicada en el centro del ensamble sdndwich por el portamuestras de alimina si afecta en gran
medida sobre el desparramiento del metal de aporte (ver, seccion 4.3.2), por lo que las fases ricas en Ti-Ni

son mas grandes y dispersas heterogéneamente sobre la zona de fusion y en parte del metal base de titanio.

Figura 6.40 Imagenes de MEB de la union 15SiC/MBF-15/Ti realizadas a 1135°C en vacio. Unién a: a)
1 minuto y b) 10 minutos. Mapeo elemental: ¢) 1 minuto y d) 10 minutos.
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La figura 6.41a muestra que el ensamble 15SiC/Ti unido a 1200°C tiene un deterioro alto. Presenta varias
grietas y desprendimientos importantes entre la zona de fusion y la zona afectada por la difusion. Por otra
parte, en el andlisis lineal de la figura 6.41b se observa la presencia de las particulas de SiC en la matriz de
Al,O3, donde el aluminio difunde hacia la interfase de unién por la dilucion de una pequefia parte superficial
del compuesto 15SiC. Asi mismo, los metales de la zona de fusion difunden hacia el titanio base en una
muy baja proporcién. Mientras que en el mapeo elemental de la figura 6.41c se encuentra una capa de rica
en niquel sobre la superficie de 15SiC, y enseguida las grietas que rodean a dicha capa. En primer lugar, la
capa de Ti-Ni se forma solamente en la superficie de los granos de Al,Os, dado que se observa que la capa
se interrumpe en la presencia de particulas de SiC expuestas en la frontera compuesto-interfase; en cambio
es el titanio el que se adhiere sobre las particulas de refuerzo por su enlace con los &tomos de silicio, pero
principalmente con carbono, como ya fue mencionado en secciones anteriores. En segundo lugar, basado
en los resultados de DRX de la figura 6.39 probablemente la fase TiNi tanto en la zona de difusién y la
formada en la capa, este intermetalico es estable y resistente porque las grietas no lo atraviesan, sino que lo
rodean. Y, en tercer lugar, gracias al mapeo elemental se comprueba que el dafio por grietas tiende a ser
mayusculo alrededor de las particulas de SiC con mayor contacto sobre la zona de fusion, ya que se tratan

de puntos de tensiones.

En conclusidn, el ensamble se ve comprometido a presentar dafios desde que se incrementa el contenido de
macro particulas de refuerzo en el sistema de unién que provocan una mayor diferencia de CTE entre las
superficies unidas. Ademas, como se explica en la seccién 6.5.3, debido a la disolucién de los elementos
del compuesto 15SiC, posiblemente se forman varios tipos de intermetalicos con carbono y silicio pero que
al estar en pequefias cantidades justo en la frontera cerdmico-metal no se logra su deteccion. También,
considerando que el ensamble 15SiC/Ti no forma dxidos de titanio por la atmésfera de vacio, seguramente
la estructura HCP del titanio permite una difusion favorable de los elementos del MBF-15 (Ni, Cr, Fe, Si,
C) hacia el metal base, fomentando la creacion de intermetalicos micrométricos que posteriormente se
convertirian en puntos de tension en la zona de fusién, fragilizando el ensamble. Finalmente, se considera
el disefio del portamuestras afecta negativamente el proceso de unién por soldadura fuerte. EI ensamble
15SiC/Ti se encuentra sensibilizado por todos los fendmenos que ocurren durante el proceso de
calentamiento y enfriamiento, tanto en la parte quimica como en la fisica, y adicionalmente se aplica una
presion central en el ensamble durante todas las etapas a travées del portamuestras de alimina utilizado. Se
desparrama el metal de aporte sin control y se provocan un gran nimero de grietas que terminan dafiando
la zona de fusion o interfase de union, y parte de la zona del metal base adyacente a ella. Aunque se tiene

la ventaja de evitar la oxidacion, lo mas recomendable es renovar el disefio del portamuestras vertical a
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emplear bajo atmoésfera de vacio. De igual modo, si se emplean particulas de refuerzo mas pequefias en el

compuesto, podria mejorar la resistencia y homogeneidad de la interfase de union formada.
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Figura 6.41 Imégenes de MEB de la union 15SiC/MBF-15/Ti realizada a 1200°C/1 minuto en vacio. a)
Vista general, b) andlisis lineal y, ¢) mapeo elemental.
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6.5 Pruebas de dureza a ensambles unidos

Con el objetivo de evaluar la resistencia de las uniones fabricadas, las pruebas de dureza se realizaron por
el método de indentacion Vickers. Las indentaciones se realizaron en forma lineal desde la zona ceramica
o del compuesto base hasta el metal base de titanio atravesando la interfase de union en cada ensamble;
para las uniones metal-metal es basicamente el mismo procedimiento. Cuando se trata de indentar a la
region metlica las huellas se encuentran bien definidas, en cambio cuando se evalla la region cerdmica las
huellas son pequefias y con menor definicion lo que dificulta su examinacion. Asi mismo, la superficie de
los ceramicos generalmente tendra una alta oposicion penetracion, de ahi que se recomienda la técnica
Vickers con un indentador de punta de diamante para evaluar superficies ceramicas de alta dureza. A
continuacion, en la figura 6.42 se observa el perfil de dureza realizado a dos muestras representativas de
todo el conjunto de ensambles evaluados, el ensamble Ti/MBF-15/Ti y el 15SiC/MBF-15/Ti unidos por el
aporte MBF-15 (base niquel) a 1135°C en atmdsfera de argon.

BN 2t
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Figura 6.42 Prueba de micro-dureza Vickers a ensamble fabricados a 1135°C por 10 minutos en
atmosfera de argén. a) Ensamble Ti/MBF-15/Tiy b) ensamble 15/SiC/Ti.

173



Las indentaciones de la figura 6.42a de la union metal-metal evaltan principalmente el metal base, donde
se encuentran los cambios microestructurales, martensita y lamelar o widmanstatten; solo una indentacion
es la que evalua la dureza de la interfase (ver, figura 6.42a’). La interfase en la mayoria de las uniones tiene
un espesor de aproximadamente 30um, equivalente al espesor original de la ldmina de aporte MBF-15
(38um). Por otro lado, en la figura 6.42b el perfil de dureza solo incluye una pequefia parte de material
compuesto (15SiC), vy el resto abarca la zona afectada por la difusién y el metal base, basicamente la
microestructura martensitica y lamelar; también la interfase se evalla con un solo punto de indentacion
(ver, figura 6.42b"). En general, gracias a que el equipo Mitutoyo HM-200 cuenta con una camara CCD y
un software AVPAK que permite la medicion automatica de indentaciones, la prueba de dureza a todas las
uniones producidas en argon fue realizada con un mayor nimero de indentaciones y fue posible examinar
la region ceramica. En contraste las uniones fabricadas en atmosfera de vacio, se evaluaron en el equipo
MICRO-SA Matsuzawa Seiki, y ya que no contaba con un microscopio o camara digital equipado,
posteriormente se analiz6 cada huella marcada en la superficie a través de un microscopio Optico, lo que
perjudico la observacion de la superficie del ceramico o compuesto segln el tipo de ensamble descartando
estos datos por su baja confiabilidad. Ademas, debido a el dafio interfacial elevado de las uniones

producidas a 1135°C por 10 minutos en atmosfera de vacio, no se realizé ninguna prueba de dureza.

En la figura 6.43 se muestran los perfiles de dureza segun el tipo de ensamble producido, la zona demarcada
con el color amarillo en las graficas corresponde a la interfase de union. En primer lugar, el andlisis de la
figura 6.43a pertenece a las uniones Ti/Ti. A 1 minuto de tiempo de permanencia a 1135°C hay una alta
dispersion en los datos, la dureza varia desde 600 HV (5.9 GPa) a 215 HV (2.15 GPa), aungue en general
se mantiene en el rango de los 300 a 400 HV. Ahora bien, en el caso se las uniones a 10 minutos la dureza
se encuentra entre los 200 a 300 HV, destacando en la interfase de union la mayor dureza con 329 HV (3.2
GPa); esto concuerda con la figura 6.42a’, donde las diagonales de la huella de indentacién de dicha region
son mas pequerias respecto al tamarios del resto de huellas en el metal base y, por lo tanto, indica una dureza
superior. Cuando el titanio tiene 99.98% de pureza, solo se alcanza una dureza de 100 HV (~1 GPa), pero
al alearse con otros elementos la dureza se incrementa en gran medida, por ejemplo, el titanio con aluminio
y estafio incrementa hasta 300 HV (2.9-3 GPa) o bien una aleacion metaestable $-Ti aleado con aluminio,
vanadio, molibdeno y hierro posee entre 300 y 500 HV (2.9-4.9 GPa) [118]. Segun los resultados de
recocido de dos probetas base titanio realizado por Motyka M. y col. [188], se puede causar el
endurecimiento en la zona afectada por la difusion a través del mecanismo de fortalecimiento por solucion
solida; después del recocido por 24 horas a 850°C de una aleacion base B-Ti la zona del metal base alcanza
los 300 HV (2.9 GPa) e incrementa hasta 375 HV (3.7 GPa) en la zona afectada por la difusion. Dicho

fendmeno sucedid en las uniones realizadas en este proyecto, donde el metal de aporte MBF-15 cumpli6
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con el proposito de difundir y endurecer al metal base. Por lo tanto, conforme a los resultados de DRX de
la figura 6.9 de las uniones Ti/Ti, la dureza obtenida se relaciona con los compuestos intermetalicos de
TiNi, Ni,TisO, Ti2O y TisO que se establecen en el metal base y la interfase de union. Asi mismo también
esclarece que a 10 minutos de union se obtenga més dureza en la interfase, debido a que el tamafio de grano
se reduce y probablemente los intermetalicos formados se encuentren en tamafio nanométrico. En
contraposicion a 1 minuto de unién la indentacion pudo penetrar en la matriz de titanio, en el intermetalico

metaestable o0 en un punto intermedio entre las dos, como resultado hay una alta dispersion de los datos.
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Figura 6.43 Gréficas de micro-dureza Vickers de ensambles fabricados a 1135°C bajo atmésfera de
argon. a) Ti/MBF-15/Ti, b) Al,Os/MBF-15/Ti, ¢) 5SiC/MBF-15/Ti y c) 15SiC/MBF-15/Ti.

Por otra parte, en la figura 6.43b se encuentra el perfil de dureza del ensamble Al,Os/Ti, que comienza su
evaluacion en la zona ceramica, traspasa la interfase, la microestructura martensitica hasta llegar a la
microestructura lamelar. Acorde con los resultados graficados, el Al,O3 tiene la dureza mas alta en el
ensamble, entre 2000 y 2500 HV (19.6 y 24.5 GPa). El 6xido de aluminio es el cerdmico més duro, en la
escala de Mohs su dureza es de 9. Debido a que la escala de dureza de Mohs se considera meramente
representativa, la micro dureza en GPa es la medida precisa. La evaluacion de la microdureza depende de

la carga de penetracién hasta cierto punto; cuanto mayor sea la carga de penetracion, menor sera la dureza
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medida. Por otra parte, también depende del grado de pureza de la alimina. Se ha reportado microdureza
de alimina >20 GPa en cargas de penetracion bajas. Mientras que bajo un 1kg de penetracion se encuentra
cerca de 15 GPa la dureza de alimina pura [55]. Por nanoindentacion la dureza de Al,O3 es 13.1 GPa [179].
Otras investigaciones reportan 2000 HV (19.6 GPa) de dureza en Al,O3 [119]. Debido a que la carga
empleada sobre Al,O3 en los ensambles fue de 500g la microdureza obtenida es alta, ademas la dispersion
de los resultados también dependeria por la presencia de poros cerrados en el ceramico, ya que causarian

ruido en los resultados al indentar muy cerca o sobre este defecto.

Ahora bien, en la figura 6.43b, la dureza de la interfase a 1 y 10 minutos es similar cerca de 330 HV (3.2
GPa) en promedio. Mientras que en el metal base se va incrementando la dureza conforme disminuye la
difusion de los metales fundidos durante la soldadura fuerte. La zona afectada por la difusion de los
ensambles tiene un ancho de aproximadamente 200-300 um (ver, seccién 6.4.3), por lo que la dureza
promedio se encuentra entre 360 HV (3.5 GPa) y 420 HV (4.12 GPa) para ambas uniones Al,Os/Ti. En esta
region se detectaron por DRX las fases metaestables de Ti-Ni: NisTis, Ni2OTis yNisOTis. Zhang Q. y col.
[179] sefialan que por nanoindentacion la fase TiNi tiene una dureza de 6.7 GPa (685 HV), mientras que la
dureza de la fase Ni,TisO es de 13.1 GPa (1336 HV). Por consiguiente, las fases metaestables tendran una
alta dureza respecto al titanio (150 HV) o niquel (123 HV) puros, por lo cual probablemente el indentador
abarca una amplia zona y los datos de la dureza obtenida son ligeramente menores. El resto de la superficie
evaluada se trata del metal base, en la que se observa un incremento de la dureza de hasta 650 HV (6.37
GPa). Seglun Motyka y col. [188] después de un tratamiento térmico al titanio por debajo de la
transformacion alotrdpica (850°C), las aleaciones a-Ti y B-Ti alcanzan una dureza de 210 HV (2.05 GPa)
y 300 HV (2.9 GPa) respectivamente. Cuando la fase B-Ti (BCC) se enfria para regresar a la fase a-Ti
(HCP), hay una contraccién del eje ¢ en relacién con el eje a en el HCP, lo que macroscopicamente se
observa en un aumento de volumen [118]; por consiguiente, debilitaria la resistencia de la estructura. Sin
embargo, las uniones de soldadura fuerte producidas fuerte bajo la proteccién de un gas comercial de argén,
no eliminan completamente el oxigeno en la camara del horno, por lo que el titanio se oxida. La migracién
de oxigeno en la red cristalina del titanio provoca un incremento de la dureza; ademas el oxigeno estabiliza
la fase o-Ti [120]. En consecuencia, en este caso es el oxigeno intersticial el que incrementa la dureza del

metal base.

El carburo de silicio pertenece la clasificacidn de los materiales con temperaturas de fusién extremadamente
alta, alta conductividad térmica, excelente resistencia al chogue térmico, alta dureza e inercia quimica [87].
Por lo que la dureza de SiC puede alcanzar hasta 2500 HV (24.5 GPa) [119]. Las figuras 6.43c y 6.43d
corresponden a los ensambles con los compuestos 5SiC y 15SiC respectivamente. En el anélisis del

compuesto, la dispersion de los datos de dureza es alto pero este comportamiento sucede porque las
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indentaciones abarcan parte del refuerzo de SiC, de la matriz Al,Os, y probablemente de algin defecto
superficial por la preparacion de la muestra. La dureza promedio en la interfase de union es de 300 HV (2.9
GPa) y 360 HV (3.5 GPa) para el ensamble 5SiC/Ti y 15SiC/Ti respectivamente. Mientras que el perfil de
dureza en el metal base, va incrementando segun se aleja de la interfase de union; es decir, la dureza aumenta
entre menos difusion tenga el metal base. A 10 minutos de unién en ambos casos, se cree que la dureza es
menor por la estabilizacion y formacién de los compuestos intermetélicos. Entre los intermetalicos estables
que proliferan estan TiNi y Ti;Ni. A través de la fabricacion de aleaciones de Ni-Ti por fusién por plasma
y moldeo por inyeccion, Aradjo y col. [192] obtuvieron una dureza de 2.27 GPa (231 HV) para la fase Ni-
Ti. Elshaer y Ibrahim [189] reportaron que la aleacion Ti-Ni con dendritas de Ti>Ni dentro de la matriz
pueden alcanzar una dureza de 446 HV. Por consiguiente, los resultados de dureza en la zona afectada por
la difusion son congruentes con las durezas reportadas para intermetalicos Ti-Ni.
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Figura 6.44 Gréficas de micro-dureza Vickers de ensambles fabricados bajo atmosfera de vacio durante
1 minuto de tiempo de permanencia. a) Al,Os/MBF-15/Ti, ¢) 5SiC/MBF-15/Ti y ¢) 15SiC/MBF-15/Ti.

Para las uniones fabricadas por vacio, los resultados de perfil de dureza estan en la figura 6.44. Como se
menciona en el desarrollo experimental de la seccion 4.4.6 a estos ensambles se aplicé una carga de 500g,

por tanto, la huella de indentacidn fue mas grande y se necesité una mayor distancia entre cada indentacion
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para completar el barrido de dureza en cada muestra. Asi mismo, las diagonales marcadas con el penetrador
de diamante a 5009 son casi el doble de tamafio que cuando se realizé la indentacion a 50g para las uniones
en argon; por lo que al abarcar mas de una fase o intermetalico con la huella existe una alta dispersién en
los datos. Conforme los resultados de DRX para esa serie de uniones en vacio (ver figuras 6.17, 6.31 y
6.39), el principal producto entre el aporte MBF-15 y el titanio base, es el intermetalico de TiNi. Como se
mencion6 anteriormente, la fase TiNi tiene una dureza de 6.7 GPa (685 HV) [179], lo que coincide con la

tendencia de dureza en las uniones producidas en vacio que se encuentra por encima de los 600 HV.

En general, comparando los resultados segun el tipo de atmdsfera y temperatura empleados es mediante
vacio y 1200°C donde se obtiene la mayor dureza en toda la regién metalica. En primer lugar, porque a alta
temperatura que se logra la formacion de una interfase coherente entre el ceramico-metal, esto debido a son
las condiciones éptimas para que el metal de aporte MBF-15 se funda completamente, tenga la viscosidad
y mojado adecuado, que posteriormente dé lugar a una adhesion completa y correcta sobre cada a&tomo que
compone tanto al cerdmico y metal. Al alcanzar una interaccion fisica y quimica ideal, el ensamble es libre
de defectos interfaciales que puedan disminuir su resistencia mecanica. En segundo lugar, utilizar la
atmosfera de vacio y alta temperatura en la unién ceramico-metal se logran las condiciones para la
formacidn de fases estables, estos parametros dan lugar a la activacion de los &tomos metalicos para que se
produzca una difusidn atémica rapida, permitiendo facilmente la formacién de la fase mas importante en el

sistema titanio-niquel: TiNi.

Finalmente, reafirmando las observaciones para los ensambles producidos en vacio que facilita la
estabilizacion de las fases, muchas de estas fases migran hacia los limites de grano del metal base, lo que
lleva al incremento la dureza en la zona metalica, tal y como si se hubiera realizado un tratamiento térmico
de endurecimiento por precipitacion. También, sin la presencia de oxigeno la recristalizacion del titanio
desde la estructura BCC a la estructura HCP seguramente se completa rapida y facilmente, favoreciendo
también el incremento de dureza. En conclusion, podré obtenerse una dureza maés alta si se realiza la
fabricacién de ensambles disimiles en atmdsfera de vacio, sin embargo, esta misma dureza incrementara la

susceptibilidad a defectos como el agrietamiento.
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Capitulo 7 Conclusiones

En este apartado se presentan las conclusiones generales del proyecto de investigacion. En la primera parte
los resultados se enfocan en la sintesis de pseudobohemita, sinterizacion de Al,O3 y materiales compuestos
Al;,O3-SiC, y la caracterizacidn de dichos compuestos. En la segunda parte se enfoca en la produccion y
caracterizacion de los ensambles Al,Os/Ti, 5SIC/Ti y 15/SiC examinando los efectos segun la fabricacién

en atmosfera de argén o vacio. A continuacion, se enlistan las resoluciones alcanzadas:

o El control de la temperatura (60-65°C) y el pH (>10) para la precipitacion de monohidroxido de
aluminio (AIO(OH),) es fundamental para evitar la formacion de iones que contaminen a la
pseudoboehmita. Ademas, es importante el tamizado de la pseudoboehmita antes de la calcinacion
para la obtencion de polvos micrométricos de a-Al>O3 en un rango de tamafio de particula de 1-
30pm

o Al realizar la sinterizacion de los compactos monoliticos de Al,O3 por el método convencional, es
preferible realizarlo bajo atmosfera de vacio para alcanzar una mayor densificacion. Para el tamafio
de particula de 30 um en el Al,QOs, si se desea alcanzar una densificacion >90% es recomendable
que si se realiza a 1500°C prolongar el tiempo de sinterizacion (>120 minutos), o bien emplear una
mayor temperatura (>1600°C).

o Los compuestos Al,Os-SiC sinterizados por el método convencional se benefician de la oxidacion
en aire. Al oxidar la particula de refuerzo, se mejora la interaccion de las particulas SiC con la
matriz de Al,Os, pero debido a una descomposicién parcial del SiC se disminuye de tamafio de
particula. Sin embargo, la densidad del compuesto es baja (pr ~66%), por lo que se podria
incrementar la densificacién con un mayor tiempo o temperatura de sinterizacién. No obstante,
dadas las caracteristicas de las particulas utilizadas para fabricar el compuesto no se llegaria a una
densidad relativa del 90%.

o Para el tamafio de particula de Al,Os, que se encuentra en el rango de 1 a 30 um, es mejor emplear
el proceso de sinterizacion PECS para la obtencidn de compactos densos (p. >95%) tanto de Al,Os3
monolitico como de compuestos Al,O3-SiC.

o No hay descomposicion de las particulas de refuerzo (SiC) ni de la matriz (Al,O3) al fabricar los
compuestos por PECS. También hay una buena distribucion del refuerzo sobre la matriz de Al,O3
por esta técnica.

o En general, a mayor contenido de particulas de refuerzo de SiC en el compuesto base Al,Os; que
son empleados como material base para unir a titanio, mayores seran los dafios interfaciales que

presentara el ensamble. Esto se atribuye a la baja expansién y contraccion térmica del carburo de
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silicio respecto al titanio, que en cambio tiene una dilatacién muy importante a alta temperatura.
Asi como a la formacién de intermetalicos duros en la frontera compuesto-metal promovidos por
el SiC que fragilizan la zona.

El titanio es el principal componente de la interfase de unién debido a su alta actividad quimica.
Asi mismo, es importante considerar la transformacién alotrépica que el titanio sufre a 882°C,
debido a que un enfriamiento o calentamiento rapidos puede provocar grandes tensiones residuales
dentro del metal. De ahi que durante todo el proceso de soldadura fuerte se control6 la temperatura.
La mezcla de Ni-Cr-Ti tiene una alta adherencia sobre la superficie de Al,Os, por lo que ocurre la
formacion de una capa micrométrica de reaccion sobre los granos de Al>Os que disminuyen los
dafos interfaciales en la frontera ceramico-metal.

Diferentes fases metaestables Ti-Ni pueden formarse a 1135°C, sin embargo, debilitan las
superficies unidas. Este fendmeno queda claro cuando a través de un simple esfuerzo cortante en
las superficies de los ensambles logran separar al cerdmico y metal para su analisis por DRX.

Las particulas de refuerzo de SiC en los materiales compuesto impiden que se desprenda la matriz
de Al,O3 de forma inconsistente, lo que beneficia a la union ya gue evita que se formen una gran
cantidad de defectos en la interfase de union.

La fase mas estable en el sistema titanio-niquel es TiNi. Este intermetalico se obtienen a tiempos
de unién prolongados en atmosfera de argén, alta temperatura de soldadura fuerte (>1135°C), o
bien, empleando atmosfera vacia.

El efecto de Kirkendall crea poros macroscépicos principalmente en la zona afectada por la difusion
en las uniones empleando vacio. Dicho fendmeno ocurre por es esparcimiento del metal liquido
hacia los extremos del ensamble sdndwich, que contribuye a que el niquel se acumule en una zona
limitada y que se active una rapida difusion. Lo que lleva a que el mecanismo de difusion y
vacancias pierda el equilibrio permitiendo la formacion de poros.

No es posible la formacion de carburo de niquel en el sistema. El elemento que controla la adhesion
sobre las particulas de refuerzo de carburo de silicio es el titanio. Por lo que probablemente se
encuentran intermetalicos nanométricos de TiC distribuidos en la frontera compuesto-interfase.
Las uniones bajo atmosfera de vacio alcanzan una dureza superior en la region metélica que las
producidas bajo atmdésfera de argén de hasta 700 HV. Esto es debido a que se forman intermetalicos
Ti-Ni estables en vacio y se evita la oxidacion del titanio.

Los precipitados formados en la zona metélica a 1 minuto de unién tienen una mayor dureza que
los formados a 10 minutos. Sin embargo, a 1 minuto son las fases metaestables las que se forman,

y aunque son duras pueden llevar a dafio en el ensamble cerca de la frontera ceramico-metal.
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Recomendaciones y trabajo a futuro

Conforme a los resultados obtenidos en el proyecto de investigacion, a continuacion, se enlistan una serie

de recomendaciones y sugerencias para futuros proyectos que den continuidad a esta investigacion.

o Durante la etapa de formacién del gel de pseudoboehmita, es factible la adicion de particulas de
refuerzo micrométricas o nanométricas, el refuerzo pueden ser tanto particulas ceramicas o
metalicas, o bien la combinacién requerida. Esto asegurara una excelente dispersion de las
particulas y que el tamafio del refuerzo se reduzca durante la etapa de calcinacion para la obtencién
de alimina (Al>03).

o Paraactivar la sinterizacion a menor temperatura (>1300°C) se recomienda disminuir el tamafio de
particula de Al,O; a través de por lo menos una serie de molienda mecanica.

o Una alternativa para lograr la densidad >95% mediante sinterizacion convencional, es realizar la
sinterizacion a partir de la pseudobohemita. Sin embargo, se debe considerar la contraccion del
compacto por la eliminaciéon de la molécula de agua (H-0), ademas de realizar el proceso de
calentamiento a una velocidad muy lenta y por lo menos en dos etapas. La primera a baja
temperatura (~100°C) para la eliminacion de agua y otros contaminantes, y la segunda a una alta
temperatura para llevar a cabo la sinterizacion (>1300°C).

o Lafabricacion de un material compuesto Al,O3-SiC con mayor resistencia a la penetracion (dureza)
puede desarrollarse empleando particulas de refuerzo de SiC de menor tamafio que el empleado en
este proyecto (~21 um).

o Mejorar el disefio de los dados de montaje para realizar las uniones. Se debe considerar una presion
homogeénea y suficiente para mantener las superficies en contacto directo durante la soldadura
fuerte, especificamente para evitar el desparramiento y el agrietamiento del ensamble.

o No se recomienda el empleo de resina epoxica para el montaje de ensambles ceramico-metal. La
resina epdxica necesita un largo tiempo para solidificarse, durante la primera fase tiene muy baja
viscosidad lo que le permite infiltrar en cualquier pequefio defecto, pero también destruye la zona
adyacente a dicho defecto. Ademas, durante la fase de curado o fraguado la resina se calienta lo
que puede dafiar a loa materiales muy susceptibles a los cambios térmicos.

o La seleccion de un metal de aporte con una menor cantidad de aleantes puede simplificar los
fendmenos ocurridos dentro de la interfase de union formada. Ademas de mejorar la homogeneidad

guimica en la interfase.
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Para mitigar el problema del contacto entre las superficies a unir e incrementar la mojabilidad del
sistema, realizar un metalizado, deposicion metélica o aplicar pasta sobre la superficie del
ceramico. Este metal actuard como aporte.

Emplear un metal de aporte base titanio para unir Al,Os o el compuesto Al>O3-SiC a titanio, con el
fin de examinar el efecto exclusivamente de titanio en el sistema de union.

Emplear un metal base diferente como Inconel para unir a Al,Os; 0 el compuesto Al,Os-SiC
mediante un metal de aporte niquel-cromo, para estudiar especificamente el efecto del niquel en la
union con Al,Os.

Realizar una caracterizacion minuciosa de la interfase mediante el microscopio electrénico de
transmisién (TEM), lo que llevaria a encontrar los posibles carburos y silicuros que se pueden

formar a partir de las particulas de refuerzo de carburo de silicio.
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Anexo A.
SINTESIS DE PSEUDOBOEHMITA

Materiales precursores utilizados para la obtencion de pseudoboehmita:

» Sulfato de aluminio grado industrial, Al>(SO4)3:.18H,0 Reactivo Meyer.
> Hidrdéxido de amonio, NH;,OH 28.0-30.0%, Reactivo J.T. Baker.

Datos:

e PM  Aly(SO4); = 342.1508 g/mol
e PM  H,O=18.0152 g/mol

e PM NH4OH = 35.0456 g/mol

e PM  (NHa),S0, = 132.1392 g/mol
e PM  AI(OH)s = 78.0034 g/mol

La reaccién de formacidn de sulfato de aluminio en hidréxido de aluminio es:

Al(SO04)3 + 6NH4OH > 3(NH4).SO4 + 2AI(OH);
342.1508 g/mol + 6(35.0456 g/mol) - 3(132.1392 g/mol) + 2(78.0034 g/mol)

Para calcular la cantidad gramos de Al»(SO.); necesarios para formar Al(OH); se debe considerar que el

reactivo utilizado se encuentra octadecahidratado, por lo tanto:

Aly(SO4)3.18H,0 --- 666.4244 g/mol
2AI(OH); --- 156.0068 g/mol
6NH.OH --- 210.2736 g/mol

Considerando que el hidréxido de amonio comercial no se trata de una sustancia pura, se calcula la cantidad

de NH4OH necesario:

- 156.0068 g de Al(OH); requiere 210.2736 g de NH,OH
Masa del reactivo = 29% NH4OH + 71% H20
29% ---- 210.2736 g de NH4OH
100% --- X=725.0814 g de NH,OH

Calculando el volumen necesario a partir de la formula de densidad:
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p= % -> V= %
*Considerando la densidad de NH,OH al 29% como 0.899 g/mol.

V= 725.0814 g
~0.899 g/mol

-V =806.5421 ml de NH4OH del reactivo J.T. Baker es necesario.

Es necesario 666.426 g de Aly(S04):.18H,0 y 806.5421 ml de NH4OH al 29% para producir 156.0068 g de
Al(OH)s.

Al2(S0.):.18H,0 debe disolverse en agua destilada y permanecer en agitacion por 24 h. Para preparar la

solucion de sulfato de aluminio al 0.5 M en 500 ml (0.5 L) de agua destilada:

g =05Lx05M x 666.4244 g/mol
o g =166.6065 g de Aly(SO4)s.18H,0 del reactivo Meyer debe pesarse.

Tabla A.7.1 Resultados para diferente volumen de agua destilada necesario para preparar una solucion
de 0.5M con Al>(SO4)3.18H,0.

Agua destilada Al(S04)3.18H,0
0.1L 333212 ¢
0.2L 66.6424 ¢
0.25L 83303 g
03L 99.9636 g
04L 133.2848 g
05L 166.6061 g

1L 333212 ¢

A continuacion, se realizan los céalculos para conocer el volumen de la disolucién de Al2(SO4); y del NH,OH
que son necesarios para reaccionar en la sintesis de pseudoboehmita (AIOOH). Dadas las consideraciones

anteriores:

A|2(804)3 + 6NH,OH -> 3(NH4)2804 + 2A|(OH)3 (1)
AI(OH); + NH:OH > AIOOH +H,0 ?)

Célculo de moles para 0.1 litros de una solucion de 0.5M de Alx(SO4)s:
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NAl,(s0,), = (0.1 L)(0.5 M) = 0.05 moles

Calculo de moles de NHsOH:

NAlLL(S0,); => 67INH,0H

6nnu,0n = 6(0.05 moles) = 0.3 moles
Sustituyendo:
9
myuson = (Mnuaon) (PMyuaon) = (0.3 moles) (35-0456 @)

mNH4_OH = 105137 g
_ MNH40H _ 10.5137 g

V= = = 11.6949 ml
pnuson  0.899 g/ml
_ 11.6949 ml — 40.3272 mi
REAL = 0.29 = aU. m

5 Vrgar = 40.3272 ml de NH4,OH 28.0-30.0%, del reactivo Meyer es necesario para una solucién de

0.1 L de sulfato de aluminio en agua destilada.

Tabla A.7.2 Resultados de los volimenes de reactivos necesarios para llevar a cabo la sintesis de
pseudoboehmita.

Voluz:?sﬁiﬁzlgg’n de Volumen de NH,OH

0.1L 40.3272 ml
021 80.6542 ml
0.25L 100.8177 ml
03L 120.9813 ml
04L 161.3084 ml
05L 201.6355 ml

1L 403.2711 ml
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Anexo B.

MEZCLA DE POLVOS CERAMICOS

e Formula volumen cilindro:

e Formula densidad:

e Formula densidad relativa:

e Regla de las mezclas:

Dénde:
o V =Volumen
o m=Masa
o r=Radio
o h=Altura

V=

nrzh

p=m/\V

Pr = p/po

Pmezcla = (fmatriz) (pmatriz) + (frefuerzo) (prefuerzo)

o p = Densidad de bulto
o pr= Densidad relativa
o po = Densidad tedrica

(B1.1)
(B1.2)
(B1.3)
(B1.4)

La densidad tedrica de los polvos cerdmicos es: pawo. = 3.96 g/cm® y psic = 3.21 g/cm?.

Para calcular la masa de la matriz (Al.O3) y refuerzo (SiC):

Maro, = (V) (f AleJ) (Pmezcla)

Msic = (V) (fSiC) (Pmezcla)

e Consideraciones:

Se asume que por la ruta de sinterizacion convencional (CS) el empaquetamiento de los polvos por prensado
uniaxial alcanza un 50%, ademas seguin las dimensiones del dado se obtienen compactos de ¥ in (6.35 mm)

de didmetro y 3 mm de espesor.

Mientras que por la ruta de sinterizacion no convencional (PECS) se considera que el empaquetamiento de
los polvos alcanza el 100% al aplicar presion y temperatura simultaneamente, asimismo segun las

dimensiones del dado se obtienen compactos de 10 mm de didametro y 3 mm de espesor.

Tabla A.7.3. Célculos de masas segn la fraccién de refuerzo.

Ruta de produccion | Volumen | | P = PrXPmezcla
Ref .05 i
de compactos (cm?) 7 Refuerzo (g/cm?) m ao. (8) msic (g)
o 0 1.98 0.1881 0
t ,
Sinterizacion 0.095 1.9612 0.177 0.0093
convencional (CS)
15 1.9237 0.1553 0.0274
0 3.96 0.933 0
Sinterizacioén no
2 922 . .0462
convencional (PECS) 0.2356 3:9225 0.878 0.046
15 3.8475 0.7706 0.136
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Anexo C.

PRUEBA DE DENSIDAD DE ARQUIMIDES

Basados en la norma ASTM C-20-00.

e Volumen exterior (cm3): V=M-S (C1.1)

e Porosidad aparente (%): P =[(M-D)/V] x 100 (C1.2)

e Absorcion de agua (%): A =[(W-D)/D] x 100 (C1.3)

e Gravedad especifica: T = D/(D-S) (C14)

e Densidad de bulto (g/cm?): B =D/V (C1.5)

e Densidad relativa (g/cm?d): pr = B/paro, (C1.6)

Donde:

o D =masaseca

o S =masa suspendida

o M =masa saturada

o paro, = Densidad de Al,O3 (3.96 g/cm?)

o psic = Densidad de SiC (3.21 g/cmd)

Tabla A.7.4. Resultados prueba de densidad por el método de Arquimedes.
Compacto \% P A T B %o pr
Sinterizacién CS-ALO;  0.0576 9.6456 2.8245  3.82  3.4502 87.1267
convencional (CS) CS-5SiC  0.0543 272156 104848 3.5967 2.6174  66.73
PECS-ALO; | 0.0392 = 0.954 0.2513 | 3.8476 3.1809 96.2351
Sinterizacién no
convencional (PECS), PECS-5SiC | 0.0295 0.8098 0.2121 | 3.8707 3.8395 97.884
Labox-210
PECS-15SiC  0.0293  1.039 = 0.2814 3.7308 3.692 @ 95.9607
PECS-ALOs; = 0.291 1.0309 | 0.2622 3.9122 3.9313 99.2745
Sinterizacion no
convencional (PECS), PECS-5SiC = 0.483  0.4141 0.1056 3.9355 3.9192 99.9173
Labox-1550

PECS-15SiC = 0.504 @ 0.3968 @ 0.1038 3.8366 | 3.8214 99.3224
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Ahimina (41303 is an advanced ceramic material developed for different applications as refractories, precision tools, pacemaker, etc. Solid
state sintering of alumina or mairix ceramic composites (CMCs) compacts starts from powders. Once method o produce high quality
alominum oxide powders is the sol-gel technique. Alomina begins as pseudo-crystallized aluminom hydroxide gel which is produced under
maderate reaction conditions twough & colleidal suspension. In this work, AlaOg powder was produced by precipitation of pseudoboshmite
(PB) through sol-gel process. Subsequently, a mixtare of Al,04/5iC powders with 5 wi % of 5iC as reinforcement was produced. This
mixture was used o manufacture green compacts by uniaxial pressing at 440 MPa. Afterward, some samples were applied a heat treatment
(pre-sintered) at 1200°C for 6 h in air. Sinfering was carmied out in a vertical dilatometer Linseis LT3 V up to 1500°C for 2h under arzon
amosphere. Psendobohemite, aluming powders and AlsQs/51C composites were characterized through X-ray diffraction technigue and
Scanming Electron Microscopy (SEM). Dilatometric shrinkage data into densification curves obtained were analyzed. Images obtained with
SEM showed a uniform Al:0z powder morphology of submicron size, otherwise Aly0=/51C composite images showed the interaction of the
reinforcement particles on the ceramic matrix . Experimental resulis demonstrated the pre-sintering reduce the decomposition of 5iC particles
on the compact surface. This behavior was amributed to formation of 510y around the reinforcement particle due it act as protective bamier.

Eqwords: Composites; alumina; sintering; sol-gel process; dilatometry.

DOI: bttps://dod.org/ 1031340 FevMexFis. §9.03 1601

1. Imtroduction

Commercial applications of alumimm cxide (Aly04) or alu-
mina have increased in biomedical area such as orthopedics
mmplants, biomics prosthetics, oxygen sensors, dentistry tool,
scaffolds [1]. The physical properties of alumina components
depend on the particle size, porosity, and punty of the ce-
ramic [2], which previously depend on the manufacture of
raw matenial. The prineipal method used to produce ahmina
powders is the Bayer process which starts from bawsite ore
[2-3]. Basically, bawxite is a hydrated ahmuima with impun-
ties elements such as clay, silica, magnesium oxide and iron
oxide, therefore the pnncipal application of alumina for this
route is to ahmimom smelting mdustry [3-4]. Other route to
obtam high punty alumina is the sol-gel technique [2.4-3].
Under moderate reaction conditions produced through a cal-
loidal suspension, a pseudo-crystallized ahmimm hydroxide
gel 15 obtained [4.6]. Hence psenbohenmte (AIOOH xH,0)
15 a synthetic ahmumm hydroxide gel that acts he as a pre-
cursor to transition of ahmma: AIQOH, . 4 and o-AlQ4,
depending on the heat-freatment conditions [2.7].

Nowadays, advanced ahunina-based composite materi-
als are developed with different manufactoring technologies
[8.9]. Composite matenals are fabricated using reinforce-
ments particles which are added to ceramic powder in order
to create heterogeneous materials called ceramic matrix com-

Instituto de Investigacion en Metalurgia y Materiales-UMSNH

posites [2.9]. Prncipal application for ceramic matrix com-
posites (CMCs) is for lightweight applications. Alumimm
oxide mamx could be reinforced with different metal or ce-
ramics materials. Those reinforcing materials are presented
n addition to different forms such as particles, whiskers or
fibers. The use of each form depends on the desired charac-
teristics to be search like high strength or temperature stabil-
ity. Silicon cartide (51C) remforcement 15 a frequently ma-
terial used together alumimum oxide to ncrease the fracture
tonghness resistance at high temperature [3,6].

Mechanical, structural and electrical properties of com-
posite materials are a fimetion of the sintering method. One
of the most commeon methods to produce advanced ceramic
matenials and CMCs, such as Al,O; and 5iC systems, is
called comventional route or powder metallirgy route [3].
Comventional route of powder processing imvelves the mix-
g of matrix and reinforcement i a suitable aqueous or non-
aquecns media, drying of the mixture, powder compaction,
and densification at high-temperature [8-10]. That process
mmist be carmied out carefully. In some cases, the remforce-
ment can agglomerate during mixing of powders obtaining
a non-homogeneons mixture of poor compaction Conse-
quently, these problems can produce defects within the green
compact and cause important defects in the composite after
sintering.
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Abstract

In the present work, the fabrication and characterization of lightweizht magnesium matrix composites reinforeed with Si,MN,
wene carried owt. The high surface tension of liquid magnesium fimits the compatibility of magnesiom allovs with sdvanced
ceramic materials such as TiC, 5iC, and 5i;M,. However, the passive oxidation of silicon nitride (5i;N; ) and its mspective
formation of surface amorphous 5i0; decrease the comact angle and increase the wettability between the AZ91E alloy
and §i;MNy. The passive oxidation of 5i;N, allowed the fabrication of matrix composites AZ91E, minforced with 5i,N, by
pressurcless infiltration. The results provide & new series of magnesium matrix composites reinforced with 5i;N, with the

possibility of modifying volume fraction. partick size, morphology, or distribution of the reinforcement.

Introduction

Magnesium is currently the lightest structural metal with
enhanced specific strength compared to its competitors such
as gluminum alloys, taniom alfoys, lithium alloys, and even
some steels. The growing demand for weight reduction and
control of greenhouse ges emissions worldwide has placed
magncsium as a focus of intcrest for the sutomotive, aero-
space, and military indusiries [1]. Magnesium propertics
include high specific mechanical resistance, good damping
properties, and cormsion resislance among others; them fon:,
the demand of magnesium alloys hes increased in recent
years. However, magnesiom alloys cannol compete in the
aerospace and automotive industry as a structural material
due to the competitive mechanical properties of some stecls
and aluminum alboys that are currently wed [2. 1] Magne-
sium matrix composite materials hove great advantages over
monalithic magnesium elloys such as a high elastic modu-
lus, superior strength, high wear resistance, and some other
propertics attributed to the type of ceramic used as rinforce-
ment [4, 5]. The high solid-liquid interfacial energy betacen
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magnesium alloys and most edvanced ceramic materials
such as TiC, §iaNy, and 5iC, resolting in a high contact angle
valwes that fimits the manufacturahility and the volume frac-
tion of einforcement to a low value [6-12]. Even, several
studies of wettability have been highlighted the difficult of
magnesium and its wettebility over most advanced ceramic
muterials end the implementation of oxide layers to improve
it[13. [4]. High cost-efficiency processes such as stir casting
and pressureless infiltration have several problems for their
application that ame limited 1o a low content of reinforcernent
due 1o the lack of adhesion between the einforcement and
the matrix. The present work has focused on the fabrication
of magnesiom matrix composite materials reinforced with
silicon nitride by pressumzless infiltrotion: this process was
possible due to the passive oxidation of silicon nitride that
promuoted the formation of superficial amorphous 5#0;. This
oxide lever improves the wettahility between 5i;N, and Mg-
AFSIE alloy facilitating the implementation of pressunzless
infiltration ax a manufacturing process with reinforcing con-
ents of about 50 vol.%.

Experimental
Materials and methods

AZYIE magnesiom alloy was used in this work, of which
composition was identified by a 51 TITAN X-ray fluoms-
cence spectrometer. The chemical composition of AZ91E

£) Springer
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Abstract

For this work two A0 Ti sendwich armangements wen joined by brazing method using a TigCuy, sheet as joining element.
The first arrangement used an Aly(}; ceramic compact with high densification (93%.), meanmwhile and the second arrange-
ment used a porows compact. named Al0-95 and Al 63 respective. The iemperatumes used in the process were 1000
and 040 “C during | to [0 min, under argon atmosphen:. The joining resolts of the AlO-93/TigCun/Ti system showed
a metallic interface with precipitates of Ti and Cu formed from the metallic foil. This interface had an average hardness of
254 HV. Momover, the ALOD-634Ti Cuy/Ti joining system formed an interface composed of a Ti-Cu matrix with AlLO,,
similar to the assemblics mede with ceramic reinforcing partickss. The hardness in arrengement reached more 1900 HV on

the interface, that result is similar to the showed in composites with metal matrix of titanium of copper.

Introduction

Alominium oxide (Al;0:) or glumina, is one of the most
important advanced ceramics in the word, because of its
several propertics is widely used in the various scicnce
such as electrical, teatile and optical industry [ 1, 2]. Due
the previous, the development of ceramic/metal joints using
Al has been showing increasing interest in mome applica-
tions such es medicine and biomaterials [ 1], The joining of
advanced ceramics with different alloys or superalloys, will
mesult in materizls with the characieristics of both systems
[1-3]. For example, the bionic feedthroughs technologies
such as 2 cardiac pacemaker or cochbear implants, use a
braring joint, the interface formed during the process needs
msistance and hermicity to have 1 functional implant [1].
The liguid stae bonding or brazing method, s used to joint
ceramicimetal systems [3]. The filler material of brazing is
a metal alloy, or. metal glass. That filler melts at a high em-
perature forming a joint interface [3-5]. Momover, in braz-
ing is necessary a good wettability of the filler metal on the
ceramic surface. Reactive wetting can generaie the forma-
tion of & bonding interface [4, 6, 7] When the solid-vapaor
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surface lension (¥, ) increases, the liquid droplet spreads
over the surface of the ceramic, according to Young's eque-
tion [3-7]. A small wetting angle (¢ < %07 indicates a reac-
tive systern with good wettability [6, 7). Commonly the for-
mation of a joint inkerface without defects ane complicated
doe the ceramic has low interaction with the metal filker.
In the present work, ALOTi joints wen: made by brazing
using two by pes of ceramics: porous and dense compacts, to
compere the effect to porosity in the improving the forme-
tion of a resistant interface. These ceramics were joined to
titanium using a TignClyp metal sheet os material filler

Experimental

Two types of sintered ceramic compacts were used, the
AlyD 63 and A0 3-95 The relative density of these com-
pacts was 63.39% and 93.83%, respectively; these results
describe the compacts a= porous ond dense system. The
ceramic compacts were previously manufactured from
commercial a-Al0; powders, using flake type particles of
10 pm to the Aly(;-63 specimens, and spherical particles of
| pm to fabricate the ALOL-93 compacts, through sintering
process at 1600 °C for 2 h in air atmosphers.

Previous to metal/ceramic joining process, the surfaces of
the ceramic and titanium compacts were prepamcd; the pieocs
of I/4 in diameter were grinded using commercial SiC sund-
paper from #100 to #2000, Next, they wene scratched with

) Springer
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parte de la mesa sinodal que realizara el examen de grado la M. C. QUETZALMAFLOR MIRANDA
HERNANDEZ, quien esta inscrita en el programa de Doctorado en Ciencias en Metalurgia y Ciencias
de los Materiales. En este contexto, les pedimos hacer la revision de tesis en tiempo y forma en TRES
SEMANAS para culminar a la brevedad posible el proceso de titulacion del estudiante y cumplir con
los indicadores que marca la SECIHTI para continuar siendo un Programa reconocido como Posgrado
Nacional de Calidad.

Esperando contar con su valiosa participacion, agradecemos la prioridad que en sus actividades
le pueda dar a esta importante actividad académica.

e Y Ve,
L fa o5t
Dr. Jorge'Adejandro Verduzco Mam,r,\giaf, Gn
Subdirector Técnico "ajag
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INSTITUTO DE INVESTIGACION EN METALURGIA Y MATERIALES
Of. Num. IIMM-63-2025

Morelia Mich., 24 de febrero de 2025

M. C. QUETZALMAFLOR MIRANDA HERNANDEZ

Presente

Por medio de la presente, esta direccion del Instituto de Investigacion en Metalurgia y
Materiales de la Universidad Michoacana de San Nicoléas de Hidalgo, tiene a bien informarle
que para presentar su examen de grado de Doctor en Ciencias Metalurgia y Ciencias de los
Materiales con la tesis titulada “Produccion de Al>O; para la fabricacion de compuestos con
refuerzo de SiC y su aplicacion en uniones disimiles con Ti por soldadura fuerte”, le ha sido
asignada la siguiente mesa sinodal:

01001531 Dr. José Lemus Ruiz Director de Tesis
10900759 Dr. Antonio Contreras Cuevas Co-Director de Tesis
01003062 Dr. Arnoldo Bedolla Jacuinde Vocal

02001578 Dra. Ena Athenea Aguilar Reyes Vocal

97003581 Dr. Juan Zarate Medina Vocal

03003795 Dr. Héctor Guillermo Carreén Garcidueiias Suplente

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

/Igfitituto de In
Dr. Arlosto Medina Mmmm
Director/ P IRECCION
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