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RESUMEN

Los compuestos matriz Cobre (CMCs) con altas propiedades mecanicas y
eléctricas son candidatos para ser usados en aplicaciones eléctricas avanzadas como
electrodos para soldadura por punto, interruptores eléctricos de alto rendimiento,
respaldos de objetivos giratorios de neutrones, brushes, entre otras. La ruta
pulvimetalurgica (PM) es un método eficiente para ajustar las propiedades de los
materiales mediante la adicion de particulas de segunda fase, y las fases MAX han
demostrado reforzar eficientemente el Cu sin reducir drasticamente la conductividad
eléctrica del compuesto, debido a su fuerte union con la matriz metalica. Sin
embargo, aun no se han reportado investigaciones sistematicas sobre el efecto de la
fase MAX Ti,AIN sobre las caracteristicas estructurales y funcionales de los
compuestos basados en Cu. Entre las interesantes propiedades de las fases MAX
destacan: su bajo peso especifico y coeficiente de expansion térmica, su alta
resistencia mecanicay valores de médulo elastico, conductividad térmicay eléctrica,
siendo ademas resistentes a la oxidacion y al choque térmico. La presente tesis
doctoral aborda entonces la sintesis y obtencion de polvos de fase MAX TiAIN y su
efecto sobre las caracteristicas estructurales y funcionales del Cu en 3 capitulos
principales.

Inicialmente, se reporta lo investigado sobre el efecto del proceso de
activacion mecanica sobre la microestructura y las propiedades mecanicas del bulk
de fase MAX Ti,AlIN. La mezcla de polvos de Ti y AIN se preparé en una relacion
molar de 2:1, y una parte de este polvo se sometié a un proceso de molienda de alta
energia en atmosfera de argén durante 10 horas usando &gata como medio de
molienda. La densificacion y la formacion de la fase ternaria Ti,AlIN través de la
reaccion en estado solido de los polvos molidos y no molidos se llevaron a cabo
mediante prensado en caliente bajo 15 o 30 MPa a 1200°C durante 2 horas. La

microestructura de las mezclas de polvo precursor y las muestras consolidadas se
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caracterizd6 mediante el uso de difraccion de rayos X (DRX) y un microscopio
electronico de barrido equipado con espectroscopia de rayos X dispersiva de energia
(SEM/EDS). Los patrones de DRX se ajustaron utilizando el refinamiento de
Rietveld para la cuantificacidn de fase y para determinar sus parametros estructurales
mas importantes. La microestructura y las propiedades mecanicas de las muestras
consolidadas se correlacionaron con la carga utilizada para el proceso de prensado
en caliente. El aumento sustancial de la dureza, la mayor densificacion y los tamafios
de grano mas bajos observados en las muestras preparadas a partir de los polvos
activados se atribuyeron a la formacion de segundas fases como TisSiz y Al,Os.

Luego, se reporta la sintesis de la fase MAX Ti,AIN mediante sinterizacion
asistida por plasma (SPS, por sus siglas en inglés), obteniendo una pureza del 99%.
Se utilizaron polvos de Ti y AIN como materiales de partida en una relacién molar
de 2:1, respectivamente, la cual se sometié a SPS bajo 30 MPa a 1200 y 1300 ° C
durante 10 minutos en atmosfera de vacio.

Finalmente, se describe la sintesis de compuestos de matriz de cobre reforzado
con fase MAX Ti,AIN MAX (Cu-MAX) mediante prensado en caliente. La
microestructura de los compuestos y una reaccion evidente entre el refuerzo y la
matriz se reporta utilizando SEM, microscopia electronica de transmision (MET) y
difraccion de rayos X (DRX). Se distinguen varias etapas hasta alcanzar una
disolucion completa de la fase MAX Ti,AIN en el Cu que, ademas de incrementarse
a temperaturas mas altas, depende del tamafio de particula de refuerzo. Se observo
que la difusion total de los atomos de Al de las particulas mas pequerias de TiAIN a
la matriz de cobre gener6 una microestructura compuesta de Cu, solucion solida de
Cu (Al, Ti) y particulas de Ti-Cu-N con una microestructura nanolaminar. Los
resultados de las propiedades mecéanicas, fisicas y eléctricas indican que los valores
de densidad, dureza y resistencia a la flexién del cobre estadn influenciados

significativamente con bajas cantidades de refuerzo. La resistencia mecénica a la
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flexion mostrd un incremento sustancial de 355 a 855 MPa mientras se mantuvo la
ductilidad al agregar 5 % en peso de Ti,AIN al Cu, mientras que la conductividad

eléctrica se redujo.
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ABSTRACT

Copper matrix compounds (CMCs) with high mechanical and electrical
properties are candidates for use in advanced electrical applications such as spot
welding electrodes, high-performance electrical switches, neutron rotating target
backups, brushes, among others. The powder metallurgical route (PM) is an efficient
method to adjust the properties of materials by adding second phase particles, and
the MAX phases have been shown to efficiently strengthen the Cu without drastically
reducing the electrical conductivity of the compound, due to its strong bond with the
metal matrix. However, systematic research on the effect of the Ti,AIN MAX phase
on the structural and functional characteristics of Cu-based compounds has not yet
been reported. Among the interesting properties of the MAX phases are: its low
specific weight and coefficient of thermal expansion, its high mechanical resistance
and elastic modulus values, thermal and electrical conductivity, being also resistant
to oxidation and thermal shock. The present doctoral thesis then addresses the
synthesis and obtaining of Ti,AIN MAX phase powders and their effect on the
structural and functional characteristics of Cu in 3 main chapters.

Initially, the investigation of the effect of the mechanical activation process on
the microstructure and the mechanical properties of the bulk Ti,AIN MAX phase is
reported. The mixture of Ti and AIN powders was prepared in a 2:1 molar ratio, and
a part of this powder was subjected to a high-energy milling process under an argon
atmosphere for 10 hours using agate as the grinding medium. Densification and
formation of the Ti,AIN ternary phase through the solid state reaction of the ground
and non-ground powders were carried out by hot pressing under 15 or 30 MPa at
1200°C for 2 hours. The microstructure of the precursor powder mixtures and the
consolidated samples was characterized by the use of X-ray diffraction (XRD) and a
scanning electron microscope equipped with energy dispersive X-ray spectroscopy

(SEM/EDS). The XRD patterns were adjusted using Rietveld refinement for phase
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quantification and to determine its most important structural parameters. The
microstructure and mechanical properties of the consolidated samples were
correlated with the load used for the hot pressing process. The substantial increase in
hardness, higher densification and lower grain sizes observed in samples prepared
from activated powders were attributed to the formation of second phases such as
TisSiz and Al,Os.

Then, the synthesis of the MAX Ti,AIN phase is reported by plasma-assisted
sintering (SPS), obtaining a purity of 99%. Ti and AIN powders were used as starting
materials in a molar ratio of 2:1, respectively, which was subjected to SPS under 30
MPa at 1200 and 1300 ° C for 10 minutes in a vacuum atmosphere.

Finally, the synthesis of copper matrix compounds reinforced with TiAIN
MAX phase (Cu-MAX) by hot pressing is described. The microstructure of the
compounds and an obvious reaction between the matrix reinforcement is reported
using scanning electron microscopy (SEM), transmission electron microscopy
(TEM) and X-ray diffraction (XRD). Several stages are noted until the complete
dissolution of the MAX Ti,AIN phase in the Cu which, in addition to increasing at
higher temperatures, depends on the size of the reinforcing particle. It was observed
that the total diffusion of Al atoms of the smallest Ti,AIN particles to the copper
matrix generated a microstructure composed of solid solution of Cu, Cu (Al, Ti) and
Ti-Cu-N particles with a nanolamellar microstructure . The results of the mechanical,
physical and electrical properties indicate that the values of density, hardness and
flexural strength of copper are significantly influenced with low amounts of
reinforcement. Mechanical resistance showed a substantial increase from 355 to 855
MPa while maintaining ductility by adding 5% by weight of Ti,AIN to Cu, while

electrical conductivity was reduced.
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CAPITULO 1

MOTIVACION E INTRODUCCION

Uno de los objetivos de los paises en vias de desarrollo deberia ser
alcanzar un nivel educativo, tecnoldgico y productivo que permita tanto la
explotacién de sus materias primas como su manufacturacion, como asi
también ampliar las aplicaciones de estas materias primas, potenciando y
fortaleciendo su uso a nivel mundial. En este sentido, Chile, es el mayor
productor de Cobre (Cu) de mina, exportando 5.552 miles de toneladas
métricas de cobre fino en el afio 2016 [1], lo que equivale a un 26,8% de
participacion a nivel mundial. La exportacion de Cu refinado y mineral de
Cu representaron el 42% del total de exportaciones de nuestro pais en el afio
2016, cuyo valor alcanzé 25 billones de dolares [2].

El Cu ha sido ampliamente utilizado en aplicaciones
eléctricas/electronicas, debido a su excelente relacion conductividad
eléctrica/costo y buena resistencia a la corrosién [3], sin embargo, sus
propiedades mecanicas como esfuerzo de fluenciay limite elastico son bajos.
Estas propiedades han sido mejoradas constantemente mediante la
fabricacion de compuestos matriz cobre (CMCs), potenciando el uso de estas
aleaciones en la industria aeroespacial, eléctrica y electronica [4, 5]. Las
aleaciones y compuestos de Cu con altas propiedades mecanicas, eléctricas y
térmicas son candidatas para aplicaciones eléctricas avanzadas como
electrodos para soldadura por punto, interruptores eléctricos de alto
rendimiento, respaldos de objetivos giratorios de neutrones, brushes, entre
otras [6-8].



Si bien los mecanismos de reforzamiento de metales como la
formacion de solucion soélida, endurecimiento por deformacion en frio y
refinamiento de grano son efectivos, estos reducen drasticamente la
conductividad eléctrica [9, 10]. En relacion a esto, la pulvimetalurgia (PM)
se considera un método eficiente para ajustar las propiedades de los
materiales mediante la dispersion de particulas de segunda fase estables, y
las fases MAX han demostrado ser eficientes en el refuerzo del Cu, sin
reducir drasticamente su conductividad eléctrica debido a su fuerte union con
la matriz metélica [7, 11-15].

Estos ceramicos laminados (fases MAX) han llamado la atencién los
ultimos afos debido a sus excelentes propiedades, entre las que destacan su
bajo peso especifico, alta resistencia mecanica y modulo elastico, bajo
coeficiente de expansion térmica, alta conductividad térmica y eléctrica,
resistencia a la oxidacion y choque térmico [13, 16, 17].

Diversos reportes han mostrado que las caracteristicas funcionales y
estructurales del Cu mejoran considerablemente al utilizar particulas de
algunas fases MAX como reforzamiento. Un resumen de los valores de limite
elastico (MPa), dureza (GPa) y conductividad eléctrica (%1ACS) de algunos
compuestos Cu-MAX reportados se presenta en la Tabla 1.1. Entre estos
compuestos destaca el Cu-Ti,AIN, que fue obtenido por SPS, debido al buen
compromiso entre sus propiedades mecanicas y conductividad eléctrica, sin
embargo, ain no se han reportado investigaciones comprensivas del efecto
de la fase MAX Ti,AIN en las caracteristicas microestructurales,
estructurales y funcionales del Cu, ni tampoco mediante prensado en caliente
(HP).



Tabla 1.1. Principales propiedades de compuestos Cu-MAX procesados por

PM.
Cu-MAX % fase Limite Dureza Cond. Ref.
MAX elastico (GPa) eléctrica
(MPa) (% IACS)
Cu puro - 130-70 0.25-0.75 84.7 [11]-
(PM) [15]
Cu- 10 - 40% vol. - 0.83-0.86 47 - 21% [13]
Cr:AlC *20% vol. - 0.92 42%
Cu- 5 - 40% peso 200 0.98-3.4 58 - 6% [7]
TisSiC»
Cu- 5-30%vol. | 265-275 | 0.34-0.57 57 - 14% [11]
TizAIC
Cu-Ti2AIN | 3-7%peso | 310-380 0.9-1.3 84 - 62% [12]
Cu-TiSnC | 5% vol. 200-340 1.1-1.4 - [15]




Se han reportado varias rutas de procesamiento basadas en la
pulvimetalurgia para sintetizar la fase MAX Ti,AIN (bulk), sin embargo, ain
se requiere optimizar los parametros para obtener materiales con mejores
propiedades funcionales. La sintesis de un material bulk de Ti,AIN es dificil
debido a su zona de estabilidad reducida en el sistema ternario Ti-Al-N [18,
19], por lo tanto, este material ha sido menos investigado, a pesar de exhibir
mejores propiedades que otras fases MAX debido a su enlace quimico méas
fuerte [20], que vislumbra tener un mejor equilibrio con el cobre a
temperaturas elevadas que otras fases MAX [21].

Asi también, se ha considerado que el uso de polvos activados
mecanicamente reduciria la temperatura para sintetizar la fase MAX Ti,AlN,
esto debido al incremento de la reactividad de los polvos molidos [22]. Esta
mayor reactividad de los polvos activados mecanicamente (MAP) se atribuye
a la segregacion reducida de los componentes, menor tamafio y superficie
rugosa [23], lo que puede conducir a la obtencion de materiales bulk con una

alta densificacion [24].



1.1 Hipdtesis

En base a la revision de la literatura desarrollada y a los resultados

preliminares se plantearon dos hipotesis:

a.

El uso de una mezcla de polvos (Ti y AIN) activados mecanicamente
aumentara la pureza y las propiedades mecéanicas de la fase MAX Ti,AIN
obtenida por HP y SPS reactivo debido a la mayor reactividad de los
polvos molidos

Al aumentar al doble el porcentaje en peso de particulas de refuerzo de
fase MAX Ti,AIN en el Cu se mejorardn significativamente las

propiedades mecanicas y eléctricas del compuesto

1.2 Objetivos

Objetivo general

Investigar el efecto de la fase MAX Ti,AIN en las caracteristicas

estructurales y funcionales del cobre

Objetivos especificos

Estudiar la influencia de las condiciones de molienda de una mezcla de
polvos (Tiy AIN) sobre la microestructura de los polvos molidos
Consolidar en caliente (HP y SPS) polvos molidos bajo condiciones
seleccionadas y estudiar su efecto sobre la microestructura y propiedades
mecanicas de la fase MAX Ti,AIN

Estudiar el efecto de la fase MAX Ti,AIN como refuerzo en las

caracteristicas estructurales y funcionales del Cu obtenido por HP
5



CAPITULO 2

MARCO TEORICO
2.1 Metalurgia de polvos

La metalurgia de polvos o pulvimetalurgia (PM) es un proceso de
fabricacion de piezas a partir de polvos, los cuales estan compuestos por una
gran cantidad de particulas. Estas son definidas como la unidad mas pequefia
de un polvo. Generalmente, el procesamiento con polvos involucra particulas
maés grandes que el humo (0.01-1 pum) pero mas pequefias que la arena (0.1-
3 mm) [25]. Una unidad conveniente para las particulas es el micrémetro
(um) (que equivale a 10°° m), ya que la mayoria de los polvos utilizados
poseen un tamafo que se encuentra entre 25 a 200 um. La caracterizacion de
los polvos es importante en el control del proceso, ayudando a crear
especificaciones y entendiendo como los atributos de los polvos afectan las
cualidades técnicas finales. Los principales atributos son: tamafio y
distribucién de particula, aglomeracion de las particulas, area superficial,
friccion entre las particulas, flujo y empaquetamiento, estructura interna,
composicién, homogeneidad y contaminacion [25]. Anterior al proceso de
sinterizacion, los polvos se deben compactar, siendo el resultado un
compacto denominado “cuerpo en verde” (green body). La sinterizacion es
un proceso térmico aplicado a los polvos el cual produce union o soldadura
parcial de las particulas, generando un material sélido (bulk), el cual posee

una resistencia mecanica suficiente para ser utilizable.



2.2 Aleado mecanico y molienda

El aleado mecéanico (AM) es una técnica de procesamiento en estado
solido que implica soldadura y fractura repetidamente de las particulas de
polvo en un molino de bolas de alta energia [26-28]. Este proceso fue
inventado en el laboratorio de investigacion de INCO's por el Dr. Merica
alrededor en el afio 1966. La intencién inicial fue desarrollar un material
reforzado mediante dispersion de Oxidos, con endurecimiento por
precipitacion de una fase gamma prima en super aleaciones base Ni, para
aplicaciones en turbinas de gas y otras aleaciones resistentes al calor [29].
Por otro lado, la molienda mecanica (MM) es considerada una técnica que
puede ser llevada a cabo con o sin la ocurrencia de una reaccion quimica en
estado solido de los constituyentes [30]. La molienda mecanica es utilizada
generalmente para la desintegracion de agregados de particulas asi como
también para cambiar el estado inicial de los polvos.

El mecanismo de colision bola-polvo-bola fue esquematizado por
Suryanarayana [26] y se muestra en la Figura 2.1, en la cual se aprecian dos
bolas las cuales poseen una flecha indicando la direccion de la fuerza aplicada
a las particulas de polvo entre las bolas. Esta fuerza es de tal magnitud que
produce una deformacion plastica de las particulas, generando soldadura en
frio y/o fractura de las particulas. Anteriormente se reporto la formacion de
una morfologia de hojuela y un incremento en el tamafio de las particula en
la molienda de polvos Ti-30Nb-13Ta-2Mn (% en peso) para 1 hora de
molienda debido a la predominancia de la soldadura en frio, sin embargo

sobre 30 horas se observé una disminucion del tamafio de particula junto con



su esferoidizacion y superficie suavizada debido a la predominancia del

proceso de fractura [31].

Figura 2.1. Mecanismo de colisién entre bola-polvo-bola [26].

Las principales caracteristicas del proceso de aleado mecanico son la
extension de solucion solida, refinamiento de estructuras en el rango
nanometrico, produccion de una fina dispersion de segunda fase y la sintesis
de nuevas fases cristalinas, cuasi-cristalinas y amorfas [32]. Los polvos
aleados mecanicamente son moldeados y tratados térmicamente para
producir piezas, o también son usados como recubrimientos, catalizadores,
entre otras aplicaciones. El refinamiento de la estructura y homogeneidad de

la aleacion sintetizada se aproxima a una funcién logaritmica y dependen de



la energia mecanica afiadida al proceso y el trabajo de endurecimiento de los

materiales que se procesan [33].

Es posible alear materiales en polvo de distintas caracteristicas, ya sea
ductil-ddctil, ductil-fragil o fragil-fragil. Entre los parametros mas
importantes de la molienda se encuentran los descritos por Suryanarayana
[26], los cuales no son independientes, y deben ser evaluados en conjunto

para realizar un proceso optimo. Estos corresponden a:

a. Tiempo de molienda: Es uno de los parametros mas importantes. Se debe
minimizar el tiempo de molienda debido a la contaminacion inducida por
el medio de molienda, efecto que es tipico a altos tiempos de molienda y
ademas debido al costo econdmico asociado.

b. Velocidad de molienda: Sobre una velocidad critica la molienda no sera
efectiva debido a que las bolas no ejerceran la fuerza de impacto necesaria.
También una alta velocidad aumenta riesgosamente la temperatura de
operacién, lo cual genera una contaminacion excesiva o aceleracion del
proceso de transformacion de los polvos, descomponiendo la solucion
sOlida sobresaturada u otras fases metaestables formadas en el proceso.

c. Temperatura: Es posible generar altas temperaturas debido a la velocidad
de molienda y el tiempo, es por esto que se suele utilizar tiempos de
descansos entre la operacion del equipo.

d. Tipo de molino: Existen diferentes tipos, los que difieren en capacidad,
eficiencia de molienda, velocidad de operacién y arreglos adicionales para
enfriamiento, calentamiento, entre otros. Entre ellos destacan los molinos

Spex, Planetario y Attritor.



. Contenedor de molienda: Es importante la eleccion del medio de
molienda, debido a que este generalmente induce contaminacién a los
polvos aleados mecanicamente. Se encuentran disponibles de Acero
inoxidable, YSZ, Zafiro, Agata, SiC, WC, entre otros.

. Tipo, tamafo y distribucion de las bolas: Se suele utilizar un material igual
al del contenedor de molienda. Segun la literatura, la utilizacion de una
distribucion de tamafios de bolas de molienda genera una mayor energia
de colision, debido a que la combinacion de estas disminuiria la cantidad
de polvos soldados en frio y en consiguiente la cantidad de polvos
soldados a las bolas de molienda.

. Razon de carga bolas/polvo (BPR): Una razon de 10:1 es la mas utilizada
para pequefias cantidades de polvo, pero al utilizar un molino mas grande
como Attritor, esta razon se incrementa hasta 50:1 o 100:1.

. Volumen de llenado: Se debe utilizar un volumen de llenado del recipiente
que permita una molienda efectiva durante el proceso, ya que las bolas y
el polvo deben tener espacio suficiente para moverse libremente en el
contenedor. Se recomienda no usar un valor de llenado (bolas + polvos)
sobre el 50% en volumen del jarro [26].

Agente controlador del proceso (ACP): Existen numerosos tipos de
agentes controladores del proceso (ACP) utilizados en el proceso de AM.
El &cido estearico y etilenglicol son los méas utilizados debido a su
efectividad. El porcentaje de ACP utilizado ronda el 1 a5 % en peso de
los polvos, dependiendo de las propiedades de los materiales a ser

molidos. Por ejemplo, para materiales dictiles, es necesaria una mayor
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cantidad de ACP, debido a que en este tipo de materiales predomina la
soldadura en frio de los polvos [34].

j. Atmosfera de molienda: El posible efecto de este parametro es la
contaminacion de los polvos, por lo que los polvos metalicos altamente
afines con el oxigeno, deben ser procesados en una atmdsfera de Argon.
Si se requiere la formacion de nitruros, es posible utilizar una atmosfera
de gas Nitrogeno, asi también, una atmosfera de gas Hidrogeno permitiria

la formacion de hidruros.
2.3 Prensado en caliente (Hot pressing, HP)

El prensado en caliente (HP), a menudo referido como sinterizacion a
presion, es un proceso de fabricacion importante para metales y ceramicos
avanzados. Del prensado en caliente resultan mejores propiedades
mecanicas, microestructurales y una alta densificacion, en comparacion con
lo obtenido por prensado convencional y sinterizado. En el prensado en
caliente, se aplican simultaneamente presion y temperatura a la muestra (en
polvo o en forma de un compacto prensado proveniente de una compactacion
en frio) en el interior de un molde de metal, ceramica o grafito. La principal
ventaja del prensado en caliente es que reduce el tiempo de sinterizacion, lo
que implica un ahorro de energia.

Un equipo de prensado en caliente tipicamente es capaz de alcanzar
temperaturas de trabajo desde los 500 hasta 2000°C. Es posible aplicar
presiones en un rango de 5 a 200 MPa para la consolidacion completa de
cualquier material no plastico y ademas de minerales. Los criterios para el

disefio del sistemas de horno incluyen el tipo de ambiente en el que se procesa
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la carga, incluyendo gases inertes tales como helio, argon y gases reductores
como el hidrégeno, control de vacio tanto parcial como total y sistemas de
control de temperatura. En general, el sistema de prensa caliente esta
compuesto por tres partes fundamentales: sistema de prensa hidraulica,

sistema de vacio y/o gases y sistema de control de temperatura [35].
2.4 Sinterizacion asistida por plasma (Spark plasma sintering, SPS)

La sinterizacién asistida por plasma (SPS) es una técnica
mundialmente utilizada en la consolidacion y fabricacion de una amplia gama
de materiales avanzados mediante la ruta pulvimetalUrgica. El equipo
funciona aplicando una corriente eléctrica de alta intensidad (1 a 10 kA)
directamente sobre las particulas de polvo, reduciendo sustancialmente el
tiempo requerido para su consolidacion (5 a 15 minutos), obteniendo
materiales con un alto grado de densificacion (en torno al 99.9 %) y ademas
limitando el excesivo crecimiento de grano que se produce al aplicar técnicas
convencionales, tales como la secuencia compactacion-sinterizacién o por
prensado en caliente (HP). La corriente eléctrica se concentra en la superficie
de las particulas, justo en los puntos donde es necesario activar los
mecanismos de transporte de materia que permiten la densificacion. El
material es calentado directamente a través de los punzones de grafito en
contacto con el polvo, el cual es sinterizado entonces por efecto Joule. La
gran diferencia en relacion a los equipos de compactacion en caliente
utilizadas comunmente es la ausencia de elementos calentadores

(resistencias).
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2.5 Fases MAX

Las fases MAX son relativamente una nueva clase de carburos/nitruros
ternarios con la formula general M,.+;AX,, donden=1, 2 0 3, M es un metal
de transicidn temprana, A es un elemento del grupo 1Ay IVA,y X es C y/o
N. Ademas, es posible formar soluciones solidas en los sitios M-y A- [36].
Estos materiales combinan propiedades ceramicas, tales como: alto modulo
elastico, baja expansion térmica, buenas propiedades mecénicas a altas
temperaturas y resistencias superiores a la oxidacion y corrosion, con algunas
propiedades tipicas de los metales, en particular exhiben alta conductividad
eléctrica y térmica, buena resistencia al choque térmico, alta tenacidad a la
fractura y buena maquinabilidad [37]. Estas propiedades combinadas los
convierten en materiales aptos para muchas aplicaciones de ingenieria, tales
como dispositivos termoeléctricos, elementos calefactores, componentes
para ambientes corrosivos y/o de alta temperatura, proteccion contra el
desgaste y revestimientos lubricantes [16, 38, 39].

Las fases MAX poseen una estructura cristalografica hexagonal en
capas con un grupo espacial P63/mmc, que consiste en capas de octaédrica
MeX alternadas con capas del elemento A puro [38]. La principal diferencia
entre las estequiometrias M,AX (211), M3AX; (312) y MysAX; (413) es que
hay dos, tres y cuatro capas del elemento M que separan las capas del
elemento A, respectivamente. Por otro lado, como las fases MAX contienen
dos formulas por celda unitaria, las fases 211, 312 y 413 comprenden cuatro,
seis y ocho capas M por celda unitaria y, por lo tanto, el parametro 'c' deberia

corresponder ~ 4, 6 y 8 veces el parametro 'a’, respectivamente.
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Las fases MAX basadas en los sistemas ternarios Ti-Al-N y Ti-Al-C
son particularmente atractivas para su industrializacion ya que son mas
livianas y resistentes a la oxidacion que otras MAX [40]. El Ti,AlIC fue uno
de los primeros compuestos MAX sintetizados y sus propiedades han sido
muy investigadas. Como esta fase no se funde congruentemente, se ha
sintetizado a partir de polvos elementales de Ti, Al y C o reactivos de partida
adecuados mediante sinterizacidn reactiva, entre las que se incluyen prensado
en caliente (HP), prensado isostatico en caliente (HIP, por sus siglas en
inglés), sinterizacion asistida por plasma (SPS) [40], sintesis autopropagable
a alta temperatura (SHS, por sus siglas en inglés) [41], deposicion quimica y
fisica de vapor [42] o aleado mecanico. Por otro lado, la fase MAX Ti,AIN
exhibe mejores propiedades que la Ti,AlC debido a su fuerte unién quimica
[41]. Sin embargo, esta MAX ha sido menos investigada ya que la sintesis de
un material monofasico es muy dificil debido a su reducida zona de
estabilidad en el sistema ternario Ti-Al-N [18, 19]. Se han reportado varias
rutas de procesamiento basadas en la pulvimetalurgia para sintetizar la fase
MAX Ti,AIN (bulk), entre las que se encuentra HIP de polvos de Ti y AIN
[43, 44], aleado mecéanico y HP de polvos de Ti y Al [45], HP de polvos de
Ti, Al'y TiN [46, 47] o polvos de Ti y AIN [48, 49], sintesis por reaccion de
polvos de Tiy AIN [22, 50] y SPS de polvos de Ti, Al y TiN [51, 52] o polvos
de Tiy AIN [53].
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CAPITULO 3

ESTUDIOS PRELIMINARES
3.1 Molienda mecéanica (MM) para la obtencién de la fase MAX Ti,AIN

Diversos estudios de molienda de alta energia se llevaron a cabo
preliminarmente en vias de obtener polvos de refuerzo de fase MAX Ti,AlIN.
Si bien los resultados no lograron el objetivo, se identificd un importante
efecto de los pardametros de molienda sobre los polvos producidos. Los
parametros de algunas moliendas mecanicas (MM) estudiadas se presentan

en la Tabla 3.1. Las nomenclaturas se mencionan en el siguiente texto.

15



Tabla 3.1. Resumen de parametros operacionales utilizados en diversas

molienda mecanicas.

MM | MM1 | MM2 | MM3 MM4 MM5 MM6 | MM7
0
tipo A-B A B A B A A
Ti AA | AA AA NT AA | AA AA AA AA AA

ACP 0% | 1% 2% 2% 3% 6% 150 150 6% 3%
(ae) | (ae) | (ae) | (ae) | (ae) | mL mL | (a.e) | (ae)
etanol | etanol

BPR - 10/1 | 10/1 | 10/1 | 10/1 | 10/1 | 10/1 10/1 10/1 10/1
rpm 150 | 300 200 180 200 200 300 300 200 200
ton/tofs - 30/15 | 30/15 | 10/10 | 20/10 | 20/10 | 30/15 | 30/15 | 20/10 | 20/10
mediode | - | ZrO, | ZrO; | ZrO, | HS | HS HS | ZrO, | Agata | Agata
molienda
tiempo 2h 10h 10h 10y 10h 10h 10h 10h 10, 10h
30h 30y
50h

Inicialmente se molieron durante 10 horas (MM1) polvos de Ti (99,9%
pureza, <75 um, Alfa Aesar, Ti-AA) y polvos de AIN (99,9%, <75 um, Alfa
Aesar, AIN) utilizando 1% de acido estearico (a.e.) como agente controlador
del proceso (ACP), BPR=10:1, 300 rpm, ton/tor=30/15 y medio de molienda
acero endurecido (HS, por sus siglas en inglés). Para una posterior molienda
(MM3) se utilizaron polvos de Ti de otro fabricante (99,9% pureza, Noah
Technologies, Ti-NT), para estudiar el efecto del tamafio de particula. Las
imagenes SEM de los polvos de partida se presentan en la Figura 3.1. La
diferencia de tamaios entre los polvos de Ti (Ti-AA y Ti-NT) y AIN es

notable y se aprecia al comparar las Figuras 3.1ay 3.1c.
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Figura 3.1. Imagenes SEM de los polvos puros utilizados para las
moliendas mecanicas (MM), a) Ti-AA, b) Ti-NT y c¢) AIN.

Se observé una soldadura en frio excesiva de los polvos en los jarros
en reiteradas ocasiones, sin embargo, se obtuvieron muestras las cuales
fueron caracterizadas por DRX. Los difractogramas de los polvos puros (Ti-
AA 'y AIN) y los polvos de la molienda MML1 se presentan en la Figura 3.2.
En el caso de los polvos puros, los patrones fueron indexados y se analizan
en detalle en el siguiente capitulo. Por otro lado, para la MML, los reflejos
correspondientes a los polvos puros no son apreciables, siendo reemplazados

por un set de reflejos ensanchados y de intensidad reducida.
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Figura 3.2. DRX de polvos puros de Ti, AIN y molidos 10h utilizando las

condiciones de MML1.

El andlisis mediante refinamiento Rietveld del difractograma de MM1
utilizando el software TOPAS se presenta en la Figura 3.3a y concluye que
los reflejos anchos del difractograma de los polvos de MM1 corresponderian
principalmente (~62% en peso) a una solucion sélida (Ti,Zr)(N,O),. Los
valores de bondad del ajuste (GOF) Rietveld de los difractogramas de MM1,
MM2 y MMS3 son aceptables y corresponden a 1.20, 1.18 y 1.87,
respectivamente. Su formacion se atribuye a la contaminacion de los polvos
con el medio de molienda utilizado (ZrO,). De hecho, una alta contaminacion

se verifica mediante la presencia de otros 6xidos mixtos de Zr, Al y reflejos
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que corresponderian al material de los jarros y bolas. Se observan porcentajes

bajos de los polvos puros iniciales (menos del 5% en peso) para MML.

TiAl

M M 1 (Zr,Al)O2 monoclinico 1.55 %
(C,N)Ti 24.26 %
2.000 (N,0)2(Ti,zr) 61.96 %
(Zr,Al)O2 cubico 5.57 %
AIN 4.93 %
1.000
0
10 20 30 40 50 60 70 80 9l
2Th Degrees
TiAIN
1.000 .z | MM2
AN 23.06 %
(2Zr,Al)O2 monoclinico 2.33 %
(Zr,A)O2 tetragonal  26.13 %
500 17.46 %

CNTI
N,0)Ti 7.87%

WWM#. e
| o Co Hw“o fuld ¥ PR I | b R R |
10 20 30 40 50 60 70 80 9l
2Th Degrees
1000 IIN M M3 AIN 3241 %
et o na

500 . tom o

10 20 30 40 50 60 70 80 al
2Th Degrees

Figura 3.3. Refinamientos Rietveld de los difractogramas de las muestras
MM1, MM2y MM3 (30h).

A modo de disminuir la contaminacion, el proceso se desarrollé bajo
condiciones de menor energia, aumentando al doble el ACP y reduciendo la
velocidad de molienda desde 300 a 200 rpm para MM2, y ademas cambiando
el polvo de Ti inicial en MM3 (Ti-NT). La contaminacion continué presente

en MM2 sin embargo se redujo su valor drasticamente (Figura 3.3b), ademas
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evidenciando un alto porcentaje de las fases iniciales (Ti y AIN, ~50 % en
peso). Al utilizar polvos de Ti de mayor tamafio (Ti-NT, Figura 3.1b) en la
MM3 se reduce aun mas la energia del proceso, lo cual se confirma mediante
el mayor % de polvos iniciales sin reaccionar (~70% en peso), sin embargo,
se continua observando contaminacion del medio de molienda (Figura 3.3c).
Esta excesiva contaminacion se atribuye a una mala calidad de los jarros
utilizados. En este sentido, se evalu6 la molienda mecénica de la mezcla
inicial de Ti+AIN utilizando como medio de molienda acero endurecido. Las
moliendas MM4a y MM4b se llevaron a cabo moliendo polvos de Ti-AA 'y
polvos de AIN utilizando BPR:10/1, 200 rpm, ton/to=20/10 en jarros de acero
endurecido y 3 0 6 % en peso de acido estearico como ACP (MM4ay MM4b,

respectivamente).
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Figura 3.4. DRX de polvos iniciales y moliendas MM4a 'y MM4b.

Los andlisis mediante refinamiento Rietveld de los DRX de las
moliendas MM4 (Figura 3.5) evidencian la formacién de TiN y la prevalencia
de las fases iniciales Ti y AIN. Ademas, se identifico la presencia de TiC que
puede formarse debido a la interaccion del Ti con el ACP. Al aumentar la
cantidad de ACP se redujo el tamario de cristalita del Ti, concretamente desde
un tamafio de 14.7 hasta 5.3 nandémetros para 3 y 6% de ACP,
respectivamente. Los porcentajes de la fase AIN luego del proceso de aleado
mecanico practicamente son constantes en las 2 condiciones de ACP afiadido,
sin embargo, en los polvos con 3% de ACP se favorecio la estabilizacion de
la fase TiN al doble (pasé de 9,5 a 18% para 6 y 3% de ACP,

respectivamente).
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Figura 3.5.Refinamiento Rietveld de difractogramas polvos molidos en
MM4a y MM4b.

Las moliendas MMJ5 corresponden a moliendas mecénicas en himedo
utilizando etanol como principal aditivo, las cuales resultaron en un excesivo
desgaste del medio de molienda (observando lo mismo para ambos, HS
(acero endurecido) y ZrO,). Para un mejor entendimiento, los resultados de
los refinamientos Rietveld de los difractogramas de las moliendas de la Tabla
3.1 se presentan en los Anexos.

El caracter abrasivo de la mezcla Ti+AIN al someterla a molienda
mecanica se atribuye mas a los polvos de AIN (cerdmicos) que al Ti (metal).
Ademaés del acero endurecido (HS) y de la zirconia (ZrO,), se estudié el
efecto de utilizar agata como medio de molienda y los difractogramas de
mezclas de Ti+AIN (en proporciones estequiométricas para formar Ti,AIN)

que fueron sometidas a diferentes tiempos de molienda (10, 30 y 50 horas)
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se presentan en la Figura 3.6. En general los difractogramas de los polvos
molidos a los 3 tiempos de molienda solo exhiben los reflejos
correspondientes a Ti y AIN, lo cual indica una poca o nula contaminacion

proveniente del medio de molienda.
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Figura 3.6. DRX de polvos resultantes de moliendas MM6.

A modo de optimizar el tiempo de molienda requerido para inducir un
efecto notable en las mezclas de polvos de Ti+AIN, es que se redujo el % de
ACP utilizado, el cual se incremento inicialmente para evitar la excesiva
soldadura en frio de los polvos al jarro y bolas. Los difractogramas de la
mezcla de Ti+AIN homogeneizada por molienda de bolas (MMO) y

posteriormente molida segin MM7 se presentan en la Figura 3.7. Asi
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también, los refinamientos Rietveld de MMO y MM?7 se presentan en las

Figuras 3.8ay 3.8b, respectivamente.
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Figura 3.7. DRX de mezclas de polvos Ti+AIN denotadas como MMO (sin

molienda) y MM7 (10 horas de molienda).

Los porcentajes de ambas fases indexadas en los DRX de MMO y
MM?7 se correlacionan con las cantidades iniciales afadidas, y la
contaminacion identificada para MM7 asciende a menos de un 1 % en peso
(SiOy), lo cual es bastante menor a los porcentajes de contaminacion
inducidos por otros medios de molienda. La reduccion de las intensidades de
los reflejos de difraccion y su ensanchamiento vislumbran un efecto
microestructural de la molienda mecanica, lo cual dio pie para el analisis

llevado a cabo en el siguiente Capitulo (Capitulo 4. Estudio de la influencia
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del proceso de activacion mecanica en la microestructura y propiedades
mecanicas de la fase MAX Ti,AIN (bulk) obtenida por prensado en caliente
reactivo). Ademas del estudio de diferentes parametros de sintesis de la fase
MAX mediante HP reactivo, se estudiaron algunos mediante SPS, lo cual se

presenta en el Capitulo 5.

MMO
1.500 T W1 AIN 65.94 %
a-Ti 34.06 %
1.000
500
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4.000 t Ti 34.54 %
. )¢ Cuarzo 0.69 %
2.000
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Figura 3.8. Refinamientos Rietveld de la mezcla de polvos Ti+AIN a)

homogeneizados y b) molidos 10 h en agata segun MM?7.
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CAPITULO 4

ESTUDIO DE LA INFLUENCIA DEL PROCESO DE ACTIVACION
MECANICA EN LA MICROESTRUCTURA Y PROPIEDADES
MECANICAS DE LA FASE MAX Ti>AIN (BULK) OBTENIDA POR
PRENSADO EN CALIENTE REACTIVO

Este capitulo se centra en estudiar el efecto del uso de un proceso de
activacion mecéanica sobre la microestructura y las propiedades mecanicas de
materiales de fase MAX Ti,AlN, obtenidos por prensado en caliente reactivo.
Se ha considerado que el uso de polvos activados mecanicamente reduciria
el tiempo y la temperatura para sintetizar la fase MAX Ti,AlN, esto debido
al incremento de la reactividad de los polvos molidos [22]. Esta mayor
reactividad de los polvos activados mecanicamente (MAP) se atribuye
debido a la segregacion reducida de los componentes, menor tamafio y
superficie rugosa [23], lo que puede conducir a la obtencién de materiales
bulk con una alta densificacion [24]. Para este objetivo, se preparé una
mezcla estequiométrica de polvos de Ti y AIN y una parte de estos polvos se
activaron mecanicamente mediante un proceso de molienda de alta energia
en atmosfera de argon. Tanto los polvos molidos como los no molidos se
consolidaron por separado mediante prensado en caliente a 1200°C,
induciendo la formacion de la fase ternaria Ti,AIN mediante una reaccion en
estado sélido. Uno de los principales inconvenientes durante la fabricacion

de las fases MAX es la presencia de fases binarias y ternarias, las cuales pasan
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a ser impurezas en el material final, las cuales afectan negativamente en las

propiedades del material.
4.1 Metodologia

La mezcla de polvos de Ti y AIN de alta pureza (99.5%, suministrado
por Alfa Aesar) con un tamafio de particula inferior a 44 um (malla -325) se
prepard en una relacion molar Ti:AIN = 2:1, homogeneizando y mezclando
en un molino de bolas a 150 rpm durante 1 hora. Esta mezcla de polvos se
activd mecanicamente mediante un proceso de molienda mecénica (MM)
durante 10 horas bajo atmdsfera de argdn (99.999% de pureza, Indura Chile)
utilizando un molino planetario Retsch PM400 a 200 rpm y con 3 % en peso
de acido estearico de Sigma-Aldrich (99.5 % de pureza) como agente de
control del proceso (ACP). Se utiliz6 un recipiente de agata de 250 mL y
bolas de agata de 9 mm de diametro en una relacion de peso de bola a polvo
(BPR, por sus siglas en inglés) equivalente a 10:1. Se utilizé un ciclo de
encendido/apagado de 20/10 minutos durante el proceso para evitar el
sobrecalentamiento del vial y mantener una temperatura estable. La mezcla
de polvos sin proceso de activacion mecanica se designd6 como NMAP
(polvos no activados mecanicamente, por sus siglas en inglés) y la mezcla de
polvos con proceso de activacion mecénica se definio como MAP (Polvos
activados mecanicamente, por sus siglas en inglés). La observacion de la
morfologia de particulas de NMAP y MAP se llevo a cabo utilizando un
microscopio electrénico de barrido JEOL, modelo JSSM-6380LV.

La fase MAX Ti,AlN se sintetizd mediante sinterizacion reactiva bajo

prensado en caliente de los polvos NMAP y MAP en atmosfera protectora de
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argén (99.999% de pureza, Indura Chile). Las mezclas de polvo se
compactaron a temperatura ambiente en una matriz de acero endurecido, y
los compactos en verde se introdujeron en una matriz de grafito con un
didametro interno de 12.7 mm. El molde se coloc6 en un horno de prensado
en caliente (HP-20 Thermal Technology Systems, EE. UU.) para el
tratamiento térmico y la matriz se someti0 a la presion uniaxial
correspondiente (15 o 30 MPa) durante 2 horas a la temperatura de
sinterizacion. Se utiliz6 una velocidad de calentamiento de 3°C-min desde
temperatura ambiente (RT) hasta 100°C y 10°C-min! desde 100°C hasta la
temperatura de sinterizacion de 1200°C. Las muestras consolidadas se
enfriaron a temperatura ambiente a una velocidad de 10°C/min. Las muestras
resultantes se identificaron como NMAP-HP15 y NMAP-HP30, para las
mezclas de NMAP consolidadas bajo 15y 30 MPa, respectivamente, y MAP-
HP15 y MAP-HP30, para las mezclas de MAP consolidadas bajo 15 y 30
MPa, respectivamente. Las densidades experimentales de las muestras
consolidadas se determinaron por el método de Arquimedes, de acuerdo con
lanorma ASTM E373. Las densidades teoricas de las muestras se obtuvieron
utilizando la regla de la mezcla. Las mediciones de difraccion de rayos X
(DRX) se llevaron a cabo para NMAP, MAP y materiales consolidados para
caracterizar las fases cristalinas presentes en las muestras mediante el uso de
un difractémetro Bruker AXS D4 Endeavour utilizando radiacién de Cu-Ka.
Los DRX se registraron en geometria convencional de Bragg-Brentano para
20 desde 5 a 90 ° con un paso de 0.02 ° y un tiempo por paso de 2 segundos.
Se empled una corriente de 20 mA y un voltaje de 40 kV como configuracion
del tubo. Las fases cristalinas presentes en los patrones de DRX se
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determinaron utilizando el software DIFFRACplus EVA de Bruker AXSy la
base de datos JCPDS. Sin embargo, este procedimiento no permitiria
identificar inequivocamente las fases presentes en las muestras debido a los
reflejos superpuestos de las diferentes fases. Ademas, no es irrazonable
esperar la presencia de algunas fases asociadas a la contaminacion durante el
proceso de molienda, que pueden desempefiar un papel importante en las
propiedades del producto final. Esto puede resolverse ajustando todo el
patrén de difraccion medido con la version 4.2 del programa de andlisis
Rietveld TOPAS (Bruker AXS) y la informacion cristalografica obtenida de
la base de datos de la estructura cristalina de Pearson [54]. La calidad y la
fiabilidad del ajuste se cuantificaron por las figuras de merito o factores R,
como el factor de perfil ponderado, Ry, el factor estadisticamente esperado,
Rexp, €l factor residual del perfil, R, y la bondad del ajuste, GoF. Para eliminar
el error instrumental de los patrones de DRX en el analisis de forma de perfil
utilizado (doble Voigt), la funcion del instrumento se calcul6 a partir de un
patron DRX de una muestra de referencia de corindon A13-B73
proporcionada por Bruker.

Las propiedades mecanicas a temperatura ambiente de los materiales
consolidados se evaluaron mediante el uso de indentadores de macro y
microdureza suministrados por Zwick y Struers, respectivamente. El valor de
microdureza se obtuvo por un valor promedio tomado de diez indentaciones
realizadas aplicando una carga de 10 N durante 10 segundos sobre una
superficie pulida, en diferentes ubicaciones en el medio de cada muestra. Por
otro lado, la resistencia a la fractura, K,c, se evalué midiendo la longitud de
la grieta emanada en las esquinas de las indentaciones Vickers obtenidas con
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una carga de 300 N y aplicando la misma en la ecuacién de Evans y Charles
[55]:
K;c = 0.16 (c/a)~1° (Ha'/?) (4.1)

donde 'c' es la longitud promedio de las grietas obtenidas en las puntas de las
indentaciones Vickers (um), 'a' es la mitad de la longitud promedio de la
diagonal de las indentaciones Vickers (um) y 'H' el valor de microdureza
Vickers (MPa). Las caracteristicas microestructurales se analizaron en las
superficies pulidas y fracturadas de las muestras sinterizadas utilizando un
microscopio electrénico de barrido de emision de campo HITACHI
(FESEM), modelo S-4800, equipado con un espectrometro de rayos X de
dispersion de energia Bruker-XFlash 4010 (EDS). Ademas, a partir de las
muestras fracturadas, el tamafio medio del grano se determiné mediante

analisis de imagen utilizando el programa de software Image-Pro Plus.
4.2 Resultados y discusion
4.2.1 Caracterizacion de la morfologia y microestructura de los polvos

La morfologia y el tamafio de los polvos de Ti y AIN recibidos, y las
mezclas NMAP y MAP se muestran comparativamente en las imagenes SEM
de la Figura 4.1. Como se observa en estas micrografias, las particulas de
polvo de Ti y AIN iniciales son angulares con un tamafio medio inferior a 20
y 5 um, respectivamente. Durante el proceso de molienda, estas particulas se
deforman por colisiones repetidas de bola-polvo-bola que producen un

aplanamiento de particulas de Ti, y una disminucién progresiva en el tamafio
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de las particulas de AIN, las cuales ademas se encuentran aglomeradas como

Figura 4.1. Imagenes SEM de polvos para a) Ti, b) AIN ¢c) NMAP y d)
MAP, respectivamente.

La evolucion microestructural de las mezclas de polvos de Ti+AIN
durante la molienda de alta energia se investigd comparando los patrones
DRX de los polvos NMAP y MAP. Como se muestra en la Figura 4.2, la
principal diferencia entre ambos patrones consiste en un ensanchamiento de
los reflejos de Ti y AIN. Ademas, solo se evidencia un pico de difraccién
adicional en los polvos MAP, el cual corresponde a SiO, (JCPDS: 46-1045),
atribuible a contaminacion inducida durante la molienda proveniente del
medio de molienda. Debido a que no se observan otros reflejos adicionales

en el difractograma de los polvos MAP (Figura 4.2), y las posiciones de los
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reflejos de Ti y AIN se mantuvieron, se concluye que ambas fases no habrian

reaccionado durante el proceso de activacion mecéanica.
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Figura 4.2. Patrones de DRX correspondientes a las mezclas NMAP y
MAP.

Asi también, a partir del refinamiento Rietveld de los patrones de
difraccion de NMAP y MAP (Tabla 4.1), se concluye que la deformacion
plastica inducida a los polvos durante el proceso de activacion mecénica
causo un aumento de la microdeformacion de la estructura cristalina del Tiy
AIN en un orden de magnitud, asociado a defectos cristalinos, especialmente
dislocaciones [56]. Por otro lado, el tamafio de cristalita del Ti mostr6 una
reduccion, lo que no se observé para los polvos de AIN, lo cual se deberia a

su naturaleza cerdmica (material duro).
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Tabla 4.1. Resultados de los analisis cuantitativos de fases obtenidos
mediante el refinamiento Rietveld y los pardmetros de refinamiento de
calidad de las mezclas de polvos NMAP y MAP. GoF: bondad del ajuste;
D: tamafo de cristalita.

Muestra
Rexp GoF Fase D  microdeformacion
(nm) (r-m.s.)
NMAP 71 15 Ti >150 0.00043
AIN >150 0.00015
MAP 6.7 1.2 Ti 35 0.00127
AIN >150 0.00150
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4.2.2 Caracterizacion de la fase MAX Ti,AIN

Los patrones de DRX de las mezclas NMAP y MAP consolidadas
mediante prensado en caliente a 1200°C se muestran en la Figura 4.3. La
ausencia de un fondo amorfo detectable en estos difractogramas confirma una
cristalinidad completa de las muestras. Las fases presentes en estos patrones

de difraccion se identificaron mediante el uso de la base de datos JCPDS.
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Figura 4.3. Patrones de DRX de las muestras bulk de la fase MAX Ti,AIN:
a) NMAP-HP30, b) NMAP-HP15, ¢) MAP-HP30 y d) MAP-HP15,

respectivamente.
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Para las muestras NMAP-HP30 y NMAP-HP15 (Figuras 4.3a y 4.3b),
las principales fases presentadas son Ti,AIN (JCPDS No.:18-0070), TiAl
(JCPDS No0.:05-0678) y TiN (JCPDS No.:38-1420). Por otro lado, para las
muestras MAP-HP30 y MAP-HP15 (Figuras 4.3c y 4.3d), las principales
fases indexadas son Ti,AlIN, TiN, TisSiz (JCPDS No.:29-1362) y Al,O3
(JCPDS No.: 46-1212). Segun lo reportado por Cui et al. [51], las fases TiN
y TiAl corresponden a subproductos que se pueden obtener durante la sintesis
de las fases MAXy, por lo tanto, con frecuencia coexisten con ellas.

El analisis cuantitativo de fases es logicamente el siguiente paso
después de un examen cualitativo de las fases cristalinas formadas durante el
prensado en caliente reactivo para evaluar la influencia de la activacion
mecanica y la presion uniaxial utilizada en la eficiencia de la ruta de sintesis.
Aunque existen varios métodos de cuantificacion para el analisis de DRX,
los métodos de ajuste de patrones completos (WPF, por sus siglas en ingles)
son los procedimientos mas adecuados para analizar patrones complejos
muchas veces superpuestos, ya que estos utilizan todas las reflexiones,
independientemente de una superposicion. Entre todos los métodos WPF, el
método Rietveld se ha utilizado ampliamente para un analisis cuantitativo
relativamente preciso. El método de refinamiento Rietveld incluye algunos
parametros designados para describir la confiabilidad de los resultados de
una manera simple. Entre estos parametros se encuentran los descritos por
las ecuaciones (4.2), (4.3) y (4.4) [57], donde y; (obs) corresponde a la
intensidad observada en el angulo i, y; (cal) corresponde a la intensidad
calculada en el angulo i, w; corresponde a 1/w; (obs), N al numero de cuentas

y P el nimero de parametros. Al observar estas ecuaciones, se concluye que
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el mejor ajuste de la curva calculada mediante refinamiento Rietveld se

obtiene cuando los valores de R,,,, y/0 R.,, — 0y cuando GOF (o) — 1.

R,, = [Z w; (y;(obs) — y;(cal))? 1/2
N Foten (4.2)

N-P 1"
Rexp =
P Ew yizl (4.3)
GOF (o) = RW"
exp (4.4)

Los resultados del analisis cuantitativo de Rietveld utilizando la
informacién de la estructura cristalina a temperatura ambiente de las fases
previamente identificadas en el analisis cualitativo se muestran en la Tabla
4.1. Aunque los valores de bondad de ajuste (GoF) de los refinamientos son
inferiores a 2, no puede excluirse a partir de este analisis la presencia de otras
fases en cantidades inferiores a los limites de cuantificacion mediante DRX.
Este hecho se muestra en el siguiente capitulo durante la caracterizacion de
la fase MAX Ti,AIN obtenida por SPS.
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De acuerdo con la literatura [45, 48, 53], las principales reacciones en
estado sélido que ocurren durante la formacién de la fase MAX Ti,AIN a

partir de diferentes mezclas de polvos corresponden a:

Ti + AIN > Al + TiN (4.5)
Ti + AIN - Ti(AL N) (4.6)
Ti + Al - TiAl (4.7)
2Ti + AIN > TiAl + TiN (4.8)
TiAl + TiN - Ti,AIN (4.9)

Las reacciones mencionadas anteriormente no necesariamente siguen
el mismo orden. La reaccion en estado solido entre el Ti y AIN es definida
por la ecuacion (4.5), la cual posee un valor negativo de energia libre de
Gibbs, prediciendo la viabilidad de su reaccion interfacial [58]. Por otro lado,
Jordan et al. [50] estudiaron la cinética de la mezcla de polvos de Ti+AIN
mediante analisis térmico diferencial (DTA) e informaron un solo pico
amplio que indica una reaccion en estado solido. Esto ocurre cuando los
atomos de Al y N poseen la suficiente energia para difundir a traves de la
interfase para entrar en los defectos de la fase de Ti, reaccionando y formando
intermetalicos de TiN y TiAl [48], lo que sugiere que son generados a partir

de una solucidn solida de Ti, representada por la ecuacion (4.6) [59].
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Tabla 4.2. Resultados de los analisis cuantitativos de fases obtenidos
mediante el refinamiento Rietveld y los parametros de refinamiento de

calidad. GoF: bondad de ajuste; D: tamafio de cristalita.

Muestra

% en
Rexp  GoOF Fase D (nm)
peso
TiAIN ~ 90.0 49
NMAP-HP15 7.9 1.7 TiN 6.7 46

TiAl 3.3 20
TiAIN 915 110
NMAP-HP30 7.3 1.9 TiN 4.6 147
TiAl 3.9 23
TiAIN  80.3 111
TiN 11.6 111
TisSis 3.3 62
Al203 4.8 197
TiAIN  74.3 141
TiN 15.0 108
TisSis 4.9 56
Al203 5.8 199

MAP-HP15 7.2 1.6

MAP-HP30 8.1 1.9

Ademas, se ha reportado que los atomos de Al se disuelven por
sustitucion en las posiciones atomicas de Ti, generando asi una amplia
variedad de intermetélicos de Ti-Al como TiAl, TisAl, AlsTi, Al,Ti, los

38



cuales, debido a la alta solubilidad de los atomos de N, pueden finalmente
precipitar como la fase MAX Ti,AlN [39, 46].

El sistema ternario Ti-Al-N es un sistema muy dificil de estudiar
debido a la coexistencia de una amplia variedad de fases [18], pero la
evidencia experimental demuestra que la formacion de Ti,AIN finalmente
concluye con la reaccion de la ecuacion (4.9). Lo anterior corrobora la
viabilidad de generar los subproductos obtenidos en las muestras (TIN y
TiAl), debido a reacciones intermedias incompletas durante la sinterizacion
reactiva de las mezclas de polvos de Ti y AIN.

La combinacidon de tiempo y carga utilizada para el prensado en
caliente reactivo de la mezcla NMAP no fue suficiente para obtener 100% de
la fase MAX Ti,AlIN. La mayor cantidad de fase MAX Ti,AIN obtenida al
incrementar la carga de 15 a 30 MPa (y su consiguiente aumento en el tamario
de cristalita) evidencia la reaccion favorecida de la ecuacion (4.9) (en el que
los reactivos son producidos por la ecuacion (4.8)), de acuerdo con el andlisis
cuantitativo de Rietveld presentado en la Tabla 4.2. Los estrechos reflejos de
difraccion correspondientes a las fases Ti,AIN y TiN obtenidas con una carga
de 30 MPa, se relacionan con una mayor cristalinidad de estas fases, lo cual
coincide con el incremento de tamafos de cristalita determinado por los
refinamientos de Rietveld. Los polvos de AIN activados mecanicamente (de
la mezcla MAP), son mas finos y consecuentemente se encuentran mejor
distribuidos (Figura 4.1d), lo cual incrementa significativamente la velocidad
de difusion de los atomos de Al y N durante el proceso de sinterizacion,
generando un agotamiento local de Al, favoreciendo la formacion de TiN, a
expensas de la formacion de la fase MAX Ti,AIN. Un comportamiento
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opuesto fue identificado para las muestras NMAP-HP. Estos resultados (de
las muestras MAP-HP) estan de acuerdo con lo reportado por Kovalev et al.
[22], en el que observaron una disminucion en la cantidad de la fase Ti,AIN
desde un 5 a un 10 % en peso, favoreciendo la formacion de TiN, en muestras
obtenidas a partir de polvos de Ti+AIN (mecanicamente activados) prensados
y sinterizados en atmosfera de Argoén a 1100, 1300 y 1500°C.

La contaminacion inducida (SiO;) a las muestras de MAP-HP durante
el proceso de activacion mecéanica y la posterior descomposicién debido a los
parametros de prensado en caliente utilizados, son los responsables de la
formacion de las fases TisSis y Al,Os. Se ha reportado que el aumento de la
densidad de defectos cristalinos contribuido por un proceso de activacion
mecanica facilita los procesos de difusion, permitiendo la formacion de estos
compuestos [23]. Los tamanos de cristalita de las fases TisSiz y Al,O3
parecieran no ser afectados por la carga de prensado en caliente utilizada, por
lo que el tiempo y la temperatura de consolidacidn son los pardmetros mas
importantes para su formacion. Ademas, a pesar de que los polvos iniciales
utilizados para la consolidacion de las muestras MAP-HP15 y MAP-HP30
deberian tener una cantidad similar de SiO,, se obtuvo un mayor porcentaje
de ambas fases para la muestra MAP-HP30, lo cual se asocia al error relativo
del anélisis cuantitativo realizado por el analisis de Rietveld. J.Y Li et al. [60]
reportaron la formacion in situ de Al,O5 a través de una reaccion solida de
TiAl; y precursores de TiN en un proceso de prensado en caliente en
atmosfera de vacio. Barsoum et al. [43] también reportaron la formacién de

Al,O3 durante la consolidacion de Ti,AIN utilizando una mezcla de polvos
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de Tiy AIN, en los que la Unica fuente de oxigeno eran los polvos utilizados
(hasta 1.27% en peso de O).

Las densidades teoricas de las muestras se calcularon de acuerdo con
la regla de las mezclas, utilizando los valores de densidad de 4.3,5.4, 3.8, 4.3
y 3.9 g-cm® para las fases TiAIN, TiN, TiAl, TisSiz y AlOs,
respectivamente, y se presentan en la Tabla 4.4. Posteriormente, el contenido
de volumen de cada fase se calculd utilizando el porcentaje en peso obtenido
por los refinamientos de Rietveld presentados en la Tabla 4.1. Es bien sabido
que la densidad de los cuerpos sinterizados depende de la morfologia y el
tamafo de los polvos, asi como los parametros de sinterizacion, y que las
mezclas de polvos con menores tamafios de particula densifican con mayor
facilidad que las mezclas de polvos con mayores tamafios de particulas, en
las mismas condiciones de sinterizacion [61]. Ambas muestras MAP-HP
exhibieron mayores densidades relativas en comparacion con las muestras de
NMAP-HP, lo que se atribuye a los polvos de menor tamafio utilizados para
la consolidacion y a la mayor cantidad de defectos cristalinos (dislocaciones
y vacancias), los cuales son rutas rapidas de difusion. Ademas, estos polvos
maés finos (MAP) promovieron la difusion de los a&tomos de Al y N mas
rapido que en los polvos no activados, dando mas tiempo a las muestras para
la densificacion. Estos valores de densidades coinciden con la cantidad de
poros apreciada en la Figura 4.5. Segun la literatura, alcanzar una
densificacion completa en la fase Ti,AIN MAX es muy dificil, incluso
utilizando técnicas de procesamiento avanzadas, bajo largos tiempos de

consolidacion y altas temperaturas (1400 ° C durante 48 horas) [43].
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La microestructura de las muestras pulidas (NMAP-HP y MAP-HP) se
muestra en las Figuras 4.4a y 4.4b, respectivamente, y los porcentajes
atdbmicos correspondientes de las zonas analizadas se presentan en la Tabla
4.3. Para la zona analizada de la muestra NMAP-HP15, como primer
enfoque, es facil distinguir dos fases mixtas (&reas grises y claras),
presentando la fase clara dos tamafios medios, y el tamafio mas pequefio se
observa en la parte central de laimagen (Figura 4.4a). Por otro lado, las zonas
negras observadas corresponden a porosidad. El analisis EDS en la zona A
confirma que la fase gris corresponderia al intermetalico TiAl, lo cual
también se verifica debido a la alta concentracion de Al y Ti y la baja
concentracion de N en su respectivo mapa elemental (Figura 4.4a). Por otro
lado, la zona B (fase clara de menor tamafio en la zona media) exhibio
porcentajes atdbmicos (Tabla 4.3) que estan cerca de la relacion atdmica 2:1:1
para Ti:Al:N, la cual corresponderia a la fase MAX Ti,AIN. La zona C (fase
clara de mayor tamafio) exhibié porcentajes atomicos (Tabla 4.2) que
corresponderian a la fase TiN con una pequefia cantidad de Al detectada (10
% atomico), lo cual esta de acuerdo con el hecho de que la fase TiN es estable
con un contenido de N en el rango de 37-50 % at. [62]. Los atomos de Al
difunden a través del TiN para formar la fase mas estable, pero no se
disuelven en la estructura de TiN, lo que se confirma mediante el cero
desplazamiento de los reflejos de DRX correspondientes a esta fase, como se
muestra en la Figura 4.2. Por lo tanto, el area analizada corresponde a una
zona de reaccidn donde coexistirian las fases TiN, TiAl y Ti,AIN, de acuerdo

con el diagrama de fase Ti-Al-N [19]. Estas zonas de reaccion fueron
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observadas también durante la consolidacion de Ti,AIN mediante SPS por
Liu et al. [53].

(a) '??'t\.
sy & % » N

Figura 4.4. Iméagenes SEM de las muestras pulidas y sin atacar con sus

mapas elementales de la misma area para Ti (rojo), Al (verde claro), N (azul
claro), Si (naranja) y O (amarillo) para a) NMAP-HP15 y b) MAP-HP15.

Por otro lado, en la zona analizada de la muestra MAP-HP15 se
aprecian claramente tres fases (areas claras, grises y oscuras). La fase gris fue
analizada mediante EDS en las zonas D y G, exhibiendo dos composiciones
atdmicas las cuales corresponderian a Ti,AIN y TiN, respectivamente. El
EDS de la zona F evidencia que la area oscura corresponde a la fase Al,Os3,
lo cual coincide con la alta concentracion de Al'y O y la baja concentracion
de los otros elementos en sus respectivos mapas elementales. La zona E
exhibid altos porcentajes atomicos para Ti y Si, lo que confirma la formacion
y presencia del intermetalico TisSis, el cual fue detectado mediante DRX.

Ademas, en la zona E se detectaron pequefias cantidades de Al y N, lo cual
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se asocia con el volumen de excitacion del andlisis EDS, ya que esta zona se

encuentra entre las fases Ti.AIN y TiN.

Tabla 4.3. Porcentajes atomicos de las diferentes zonas de la Figura 4
determinadas por analisis EDS. Las zonas A, B y C corresponden a NMAP-
HP15 vy las zonas D, E, F y G corresponden a MAP-HP15.

Zona Ti Al N Si O Fase
A 445  55.5 - TiAl
B 547 244 209 - - Ti2AIN
C 49.0 10.2 408 - - TiN
D 506 252 242 - - Ti2AIN
E 63.5 113 7.7 175 - TisSi3
F - 39.7 - - 60.3 Al2O3
G 40.7 54 539 - - TiN

Las caracteristicas de las muestras NMAP-HP y MAP-HP,
consolidadas mediante prensado en caliente reactivo a 1200°C durante 2
horas a 15 0 30 MPa se presentan en la Tabla 4.3. Los valores de dureza, para
las muestras de NMAP-HP30 estan de acuerdo con los valores reportados por
Liu et al. (4.3 GPa) [63], siendo un poco mas altos que los valores reportados
por Barsoum et al. (4.0 y 3.5 GPa) [43, 49]. La mejora de las propiedades

mecanicas de las muestras MAP-HP con respecto a las muestras NMAP-HP
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consolidadas bajo la misma carga es considerable, exhibiendo un incremento
en la dureza del 75% para MAP-HP15 y del 37% para MAP-HP30 en
comparacion con NMAP-HP15 y NMAP-HP30, respectivamente, lo cual
evidencia el impacto positivo del proceso de activacién mecanica sobre las
propiedades mecanicas de materiales de fase MAX Ti,AlIN. Esta mejora en
las muestras de MAP-HP se atribuye al resultado sinérgico de la mayor
densificacion obtenida y al efecto de reforzamiento producido por las
particulas de TisSizy Al,O3 dispersadas en la matriz de TiAIN. Estas fases
también se ha propuesto para ser utilizadas como refuerzo para materiales
compuestos de aleaciones TiAl debido a su compatibilidad y estabilidad
termoquimica [64]. Al aplicar 10 N de carga para la medicion de
microdureza, no se generaron grietas en las esquinas de las indentaciones, lo
cual se asocia al comportamiento pseudoplastico de este tipo de material [43].
Luego, para estudiar la resistencia a la fractura por indentacion (K,c), fue
necesario usar 300 N de carga para observar grietas emanando de las puntas
de las indentaciones. Los valores estimados obtenidos mediante el uso de la
férmula de Evans y Charles (ecuacion (4.1)) se muestran en la Tabla 4.4. Los
valores de K,c dependen principalmente de la microestructura, cuyos valores
se ha reportado son mayores para a) fases MAX de grano grueso y b)

presencia de fases metalicas (subproductos) [65, 66].
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Tabla 4.4. Caracteristicas de las fases MAX Ti,AIN obtenido bajo diferentes

cargas de prensado en caliente reactivo.

NMAP-HP MAP-HP
Caracteristicas 1200 °C/ 2h 1200 °C/ 2h
15MPa 30MPa 15MPa 30 MPa
Dureza (GPa) 32+03 43+04 56+05 59%07
Tenacidad a la fractura (MPa-m¥?) 2.4+01 4807 3705 39%05
Densidad teérica (g-cm-3) 4.34 4.32 4.38 441
_ ) 390+ 413+ 416 + 431+
Densidad experimental (g-cm)
0.02 0.02 0.02 0.04
_ _ 90.0 £ 95.0+ 97.7 £
Densidad relativa (%) 95.6 0.2
0.1 0.2 0.5
Tamafio de grano (um) 6.1+21 112+23 49%+18 6921

Chlubny et al. [67] reportaron un aumento en los valores de K¢ de las

fases MAX Ti,AIN a medida que estas contenian mayores cantidades de TiN,

debido a su elevada rigidez y tenacidad en comparacién con la fase MAX

TioAIN. Los valores mas altos de K,c de las muestras MAP-HP en

comparacion con las muestras NMAP-HP15 estan asociados a su a) mayor

cantidad de TiN (alrededor de 10 % en peso méas que las muestras NMAP-

HP), b) la presencia de Al,O3; y TisSis, las cuales podrian actuar como

obstaculos en la propagacion de grietas y c) las porosidades mas bajas. Por

otro lado, la muestra NMAP-HP30 exhibid el valor de K,c mas alto, notando
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que los factores mas importantes para obtener valores de tenacidad superiores

son el tamario de grano y la porosidad.

4.2.3 Fractografia

Las superficies de fractura de las muestras NMAP-HP y MAP-HP se
presentan en las Figuras 4.5a y 4.5b y en las Figuras 4.5c y 4.5d,
respectivamente. Los tipos de falla corresponden principalmente a
intergranular y transgranular para las muestras NMAP-HP y MAP-HP,
respectivamente. Ademas, se observa un refinamiento del tamafio de grano
al utilizar el proceso de activacién mecanica (MAP) para la consolidacion de
las fases MAX, ayudando tambien a la densificacion de la microestructura,
siendo ambos claramente observados en las imagenes SEM de la Figura 4.5
con valores detallados en la Tabla 4.3. Los tamafios de grano para ambas
muestras MAP-HP son mas pequefios que los valores informados
previamente en otros trabajos [11, 13-17, 19], siendo este aspecto atribuible
a una fraccion de volumen mayor de particulas de segunda fase (TiN, TisSi3
y Al,O3) que inhiben el crecimiento de grano que también seria responsable
del aumento de la densidad.

Cabe sefalar que existe una considerable discrepancia entre el tamafio
de cristalita determinado por el refinamiento de Rietveld para la fase MAX
Ti,AIN y el tamafio de grano que se muestra en las Tablas 4.1 y 4.3,
respectivamente. Las tendencias para ambos pardmetros no son las mismas
con respecto a la aplicacion de un proceso de activacion mecanica, ya que las
muestras MAP-HP poseen un tamafio de grano menor y un mayor tamafio de

cristalita que las muestras NMAP-HP. El tamafio de cristalita determinado a
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partir de patrones de DRX proporciona el tamafio de los dominios de
dispersion coherente que corresponden a regiones con un orden cristalino
perfecto. Un solo grano observado por microscopia puede contener multiples
dominios que estan separados por defectos de angulo bajo (fallas de
apilamiento, defectos, etc.) y, por lo tanto, rara vez muestran coherencia entre
si. Como la difusion puede incrementarse mediante la activacion mecanica
y/o una presion de consolidacion més alta, la concentracion del defecto se
reducira, causando el aumento del tamafio de cristalita observado en la Tabla
4.1.

HP15, b) NMAP-HP30, ¢) MAP-HP15 y d) MAP-HP30.
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CAPITULO 5

SINTESIS REACTIVA DE LA FASE MAX Ti;AIN (BULK) POR
SINTERIZACION ASISTIDA POR PLASMA (SPS)

El presente capitulo se centra en la sintesis de la fase MAX Ti,AIN y
en la prevencion de la formacion de fases secundarias no deseadas mediante
la optimizacion de los parametros SPS. Entre los variados métodos de
fabricacion de la fase MAX Ti,AIN, el SPS demuestra ventajas economicas
y tecnoldgicas en el procesamiento y la formacién de fases individuales,
como un tiempo de procesamiento mas corto, temperaturas de sinterizacion
mas bajas, mayor densidad y tasa de densificacion, propiedades mecanicas
mejoradas y tamafio de grano refinado [68]. La microestructura y las fases en
las muestras finales estan significativamente influenciadas por los parametros
de procesamiento de SPS [69]. Akhlaghi et al. afirmaron que la alta velocidad
de calentamiento del SPS es un requisito esencial para la sintesis de la fase
MAX monofasica [70]. Aun asi, los ultimos reportes de sintesis de fase MAX
Ti,AIN por SPS también resultaron estar acompafiados de fases secundarias
no deseadas [53, 71, 72]. Por lo tanto, todavia existe una falta de
conocimiento sobre los pardmetros Optimos para obtener una fase MAX
Ti,AIN (bulk) monofésica. Para este capitulo, se prepard una proporcion
estequiométrica de polvos de Ti y AIN mezclando en una Turbula® y se
consolidé mediante SPS a 1200 y 1300°C en atmosfera de vacio. Ademas, se
estudid preliminarmente el efecto de utilizar atmosfera de Nitrogeno y
mezcla de polvos activados mecanicamente sobre el % de la fase MAX. Sin

embargo, ya que los efectos fueron muy similares a lo reportado en el capitulo
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anterior (muestras MAP-HP) y que se presentd un gran porcentaje de fases

no deseadas es que no se profundizé en ellos.
5.1 Metodologia

Los polvos utilizados como materias primas, AIN (malla -325, nimero
CAS 24304-00-5) y Ti (99.5% de pureza, malla -325, nimero CAS 7440-32-
6), se compraron en Alfa Aesar, USA. La mezcla de polvos se prepard en una
relacion molar de Ti:AIN=2:1 utilizando una mezcladora Turbula® T2F
durante 4 horas. Adicionalmente se utilizd una mezcla de polvos activados
mecanicamente. La sinterizacion reactiva de las mezclas de polvo se llevé a
cabo utilizando la técnica de sinterizacion asistida por plasma (SPS) en una
atmosfera de vacio (10 Pa). Adicionalmente se realizaron experiencias
utilizando atmdsfera de Nitrégeno de alta pureza. La mezcla en polvo se
introdujo en una matriz de grafito con un diametro interno de 15 mm vy se
colocd en el dispositivo de SPS (Modelo 515S, SPS Sinter Inc. Kanagawa,
Japon). La sinterizacion reactiva se realiz6 con una velocidad de
calentamiento de 100°C/min hasta la temperatura de sinterizacion de 1200°C
0 1300°C, durante 10 min con la aplicacion de 30 MPa de presién uniaxial.
La temperatura se midio con un pirometro optico centrandose en el lado de
la matriz de grafito. Las muestras resultantes se notaron como MAX-1200 y
MAX-1300, para las mezclas de polvo consolidadas a 1200 y 1300°C,
respectivamente. Las densidades experimentales de las muestras se
determinaron mediante el método de Arquimedes, de acuerdo con el estandar
ASTM B962-17 y la densificacion se determino considerando como densidad

tedrica de TiAIN un valor de 4.30 g-cm™. Los valores de microdureza de las
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muestras sinterizadas se obtuvieron usando un penetrador piramidal de
diamante Vickers, Zwick 3212, con una carga aplicada de 10 N durante 10 s.
En esta prueba, se realizaron diez indentaciones en las muestras a temperatura
ambiente. La dureza de Vickers se determind por la relaciéon de la carga
aplicada a través de un penetrador definido geométricamente con respecto al
area de contacto (proyectada) de la impresion resultante, usando la siguiente

ecuacion:

HV = 1854.4 — (5.11)

donde "P" es la carga aplicada (kg) y "d" es la longitud diagonal de la
indentacion (mm).

Las mediciones de difraccion de rayos X (DRX) se llevaron a cabo
para caracterizar las fases cristalinas presentes en las muestras usando un
difractometro Bruker AXS D4 Endeavor usando radiacion Cu-Ka. Los datos
de DRX se registraron en geometria convencional de Bragg-Brentano para
escaneos de 20 que varian de 30 a 90 © con un paso de 0.02 ° y un tiempo de
conteo por paso de 2 s/paso. Se empled una corriente de 20 mA y un voltaje
de 40 kV como configuracion del tubo. Las fases cristalinas presentes en los
patrones DRX se determinaron utilizando el software DIFFRACplus EVA de
Bruker AXS y la base de datos JCPDS. La informacion microestructural y la
cuantificacion de fase se realizaron ajustando todo el patron de difraccion
medido con la version 4.2 del programa de andlisis Rietveld TOPAS (Bruker
AXS) vy la informacion cristalografica obtenida de la base de datos de la
estructura cristalina de Pearson [54]. La caracterizacion microestructural por

SEM de las muestras requirié una preparacion metalografica previa. Para
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ello, las muestras fueron montadas en una resina termoplastica transparente
sensible al alcohol (Remet TPTO002). Las muestras montadas fueron
desbastadas con discos diamantados de granulometrias de 200, 400 y 600
(Remet 1200200, Remet 1400200 y Remet 1600200) y luego sometidas a 3
etapas de pulido de 30, 45 y 60 min, empleando pafos especiales con
suspensiones diamantadas de tamafio de particulas de diamante de 10-20 pum
(Arfex 20, Pafio R200), 4-8 pum (Arfex 8, Pafio RR200) y 0-2 pum (Arfex 2,
Pafio M200), respectivamente. La microestructura se analizd en las
superficies pulidas y las fracturadas de las muestras sinterizadas utilizando
un microscopio electrénico de barrido de emisién de campo HITACHI
(FESEM), modelo S-4800, equipado con un espectrometro de rayos X de
dispersion de energia Bruker-XFlash 4010 (EDS). Ademas, a partir de las
muestras fracturadas, el tamafio medio del grano se determind mediante

analisis de imagen utilizando el software Image-Pro Plus.
5.2 Resultados y discusion

Los patrones de difraccion de rayos X (DRX) de las muestras
obtenidas por SPS de las mezclas de polvo de Ti y AIN se muestran en la
Figura 5.1. Se observa que ambas muestras consisten principalmente de
Ti,AIN (JCPDS: 18-0070). Sin embargo, el DRX de la muestra MAX-1300
exhibe visibles reflejos de difraccion que corresponden a TiN (JCPDS
No.:38-1420). La baja intensidad relativa de los reflejos de TiN sugiere que
esta fase no deseada se encuentra en pequefias cantidades. De hecho, el
analisis de Rietveld determiné cantidades inferiores a 2 % en peso de fases
auxiliares para las muestras MAX-1200 y MAX-1300. Estas cantidades
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reducidas pueden estar asociadas a una disociacion a alta temperatura de la
fase MAX Ti,AIN a TiN a temperaturas de sinterizacion superiores a 1200°C
y/o a TiN gue quedo sin reaccionar, y que es producido durante la formacion
de la fase MAX Ti,AlN.

. e TL AIN
o TiN

Intensidad relativa (a.u.)
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5 L J
=
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> °
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[ ]
® [ ]
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Figura 5.1. DRX de las muestras bulk de fase MAX Ti,AIN a) MAX-1200
y b) MAX-1300.

Se espera que una reaccion en estado sélido entre Ti y AIN genere la

fase Ti,AIN MAX en varios pasos asociados. ElI mecanismo de formacion y

las secuencias de reaccion entre 800 y 1450 ° C que ocurren durante la

sintesis por SPS reactivo se han discutido previamente por otros
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investigadores, donde casi se obtuvo un material monofasico de fase MAX
Ti,AIN a 1400°C, 50 MPa de presiéon uniaxial y 5 min de tiempo de
sinterizacion [53]. Ademas, recientemente Gilev y Kachenyuk [71]
informaron sobre la formacion de diferentes fases en la sintesis de TiAIN
por SPS utilizando polvos de Ti y AIN (activados mecanicamente) como
materiales de partida en el rango de temperatura de 900 y 1400°C, donde la
pureza maxima de la fase MAX Ti,AIN (90%) se logré a 1300°C, 10-30 MPa
de presion uniaxial y 5 min de tiempo de permanencia. En comparacion a
estos reportes, es notable la temperatura de sinterizacion mas baja (1200°C)
a la se obtuvo la fase MAX Ti,AIN (practicamente 100%) a partir de una
mezcla de polvo de Ti y AIN y procesado a través de SPS reactivo en la
presente tesis. Esto se atribuye principalmente a las diferencias del
procedimiento experimental, tales como: a) la ausencia de un proceso de
activacion mecanica antes de la sinterizacion, b) el tiempo de permanencia
fue el doble y c) la presion uniaxial utilizada fue menor. Se sabe que el
proceso de molienda de bolas llevado a cabo antes de la etapa de sinterizacion
,promueve una fragmentacion del grano y aumenta la microdeformacion [70]
y se ha informado que en el caso del Ti,AIN induce la formacién de fases
secundarias no deseadas [22, 51]. El diagrama de fases ternarias de Ti-Al-N
es un sistema dificil de estudiar debido a la coexistencia de una amplia
variedad de fases en las diferentes temperaturas a las cuales el Ti,AIN es
estable [18, 19], observandose entre 700 y 1600°C [73]. Ademas, las fases
como TiN y TiAl son subproductos que se pueden obtener durante la sintesis
de las fases MAXy, por lo tanto, con frecuencia coexisten con ellas [51]. Por
otro lado, Yan et al. y Cui et al. [51, 52] obtuvieron Ti,AIN bulk casi
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monofasico a través de SPS a 1200 y 1300°C, respectivamente, pero a partir
de polvos de partida de Ti: Al: TiN en relaciones molares de 1:1:1y 1:1.1:1,
respectivamente.

El hecho de la existencia de otras fases en cantidades menores a la
deteccion mediante DRX y el rango de composicion sensible de obtencion de
la fase MAX Ti,AIN se expone en la Figura 5.2a. Esta imagen SEM se tomo
en un punto del borde exterior de la muestra MAX-1200, y se observa
claramente la existencia de dos microestructuras diferentes. Se observa la
fase MAX Ti,AIN en la zona derecha de la imagen con algunos
desprendimientos de granos que ocurrieron durante el pulido de las muestras
(indicado con flechas blancas en la Figura 5.2a). El anélisis EDS de las
diferentes zonas identificadas revelo la composicion de las fases de la zona
izquierda (una zona de mapa elemental de la microestructura izquierda de la
Figura 5.2a se muestra en la Figura 5.4a), lo que sugiere que la fase oscura
(zona A, Ti: 4.9 %, Al: 33.8 % y O: 61.3 % at.) corresponde a particulas de
Al,O3; que estan incrustadas entre granos alargados/en forma de placas de
TiN (zona C, Ti: 54.3 %, Al: 10.0 %, y N: 35.7 % at.) y TisAl (zona B, Ti:
73.4 % y Al: 26.6 %. at.). Debido al consumo de atomos de Al para la
formacion de Al,Os, es posible evidenciar la microestructura de una fase
MAX Ti,AIN subdesarrollada. Como se mencion0, la fase blanca exhibio
porcentajes atomicos que corresponderian a TiN y se detecta una pequefia
cantidad de Al (10 % at.), lo que esta de acuerdo con la estabilidad de la fase

de TiN con contenidos de N en el rango de 37- 50 % atomico [62].
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Figura 5.2. Imdgenes SEM de la muestra MAX-1200 pulida y sin atacar en
diferentes zonas. El andlisis EDS realizado revel6 que las zonas A, By C
corresponden a Al,Os, TisAl 'y TiN, respectivamente.

Se supone que esta inesperada microestructura mixta (TiN + TizAl +
Al,O3) se gener6 durante la formacion de TiAIN y exhibe una zona de
reaccion intermedia incompleta que permanece de la Ultima secuencia de
reaccion en estado solido ocurrida durante la sinterizacion reactiva del polvo
de Ti y AIN mezcla (formada a una temperatura alrededor de 1000°C).
Cuando los atomos de Al y N tienen suficiente energia para difundir a través
de la interfaz y entrar en el defecto de la fase de Ti, se forman compuestos de
TiN y Ti-Al [48], obteniendo una variedad de fases de Ti-Al como TiAl,
TizAl, AlzTi y Al,TiN [39, 46]. Ademas, es notable el progreso de la
formacion de la estructura de capas de la fase MAX Ti,AIN, al comparar las
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microestructuras mostradas en las Figuras 5.2b y 5.2d, observando que la
microestructura laminada es mas fina ya que la relacion atomica Ti:Al:N esta
cerca de 2:1:1 (en este caso esto aparece a la derecha de la microestructura,
indicado con la flecha blanca). Las particulas de Al,O3; presentaron un
tamafio en el rango de 5 a 8 um y estan distribuidas de manera heterogénea,
principalmente ubicadas entre los granos de la fase TiN o dentro de ellos
(Figura 5.2a). Luego, se concluye que la formacion de Ti,AIN se inhibio
debido a la formacion de particulas de Al,Os en este borde de la muestra. El
valor calculado para la presion parcial de oxigeno en el vacio utilizado (10
Pa) por la ley de Dalton corresponde a 2.1 Pa, que es mucho mas alto que la
presion parcial de oxigeno en equilibrio a 1200°C (102 Pa), lo que puede
haber permitido la oxidacion del metal [74], preferiblemente en el borde de
la muestra. Entonces, seria razonable pensar en usar un vacio mas alto que el
usado o algun gas inerte para la sintesis de este material. Los valores de
presion de vapor para Ti y Al a la temperatura de formacion dptima de la fase
Ti,AIN MAX (1200-1300°C) corresponden a 5-10° y 0.8 Pa,
respectivamente, lo que indica que un uso de alto vacio deberia volatilizar y
sublimar el Al y algo de Ti, prefiriendo el uso de una atmdsfera de gas inerte
(argdn o helio) para la sinterizacion reactiva de Ti,AlIN.

Ademas, tal como fue mencionado en la introduccidn de este capitulo,
diversos estudios experimentales fueron realizados en el marco de la presente
tesis utilizando Nitrégeno como atmosfera de sinterizacion (a 1200y 1300°C,
denotadas como MAX-1200N2 y MAX-1300N2, respectivamente) y/o
polvos activados mecanicamente (denotadas como MAX-1200MAP y MAX-
1300MAP). Las muestras preparadas utilizando estas condiciones fueron
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caracterizadas preliminarmente mediante DRX, identificando un alto
porcentaje de fases no deseadas, las cuales fueron cuantificadas mediante
refinamiento Rietveld. Los refinamientos correspondientes se presentan en la
Figura 5.3. El uso de una mezcla de polvos activados mecanicamente
consolidados por SPS disminuyo el % de fase MAX Ti,AIN debido a la
formacion de las fases TisSis y Al,Os, al igual que lo ocurrido mediante
prensado en caliente reactivo (HP). Por otro lado, el uso de Nitrégeno
promovid la formacion de la fase TiN por sobre la fase MAX TiAlN,
alcanzando un minimo de 37 % en peso de Ti,AIN sinterizado a 1200°C bajo
30 MPa por 10 min.
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Figura 5.3. Resultados de refinamientos Rietveld de DRX de muestras
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consolidadas utilizando polvos activados mecanicamente (MAX-1200MAP
y MAX-1300MAP) y/o Nitrogeno como atmasfera de sinterizacion en SPS
(MAX-1200N2 y MAX-1300N2).

Las muestras MAX-1200 y MAX-1300 se estudiaron mediante SEM
y andlisis composicional y los mapas elementales de las microestructuras

observadas se muestran en las Figuras 5.4b y 5.4c, respectivamente, que se
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tomaron en la parte media de las muestras. Se observan pequefias inclusiones
de Al,Oj3 (fase oscura) de alrededor de 2 um en ambas muestras bulk de fase
MAX Ti,AlN. Este tipo de inclusiones se han informado varias veces durante
la formacién de la fase Ti,AIN MAX, atribuyéndose a la presencia de
oxigeno en los polvos iniciales [43, 60, 75]. El analisis EDS llevado a cabo
en la matriz de microestructura (fase gris) confirmé que la relacion atomica
de Ti:Al:N es 2:1:1, lo que indica que la fase gris de la Figura 5.4b y 5.4c
corresponden a Ti,AIN. Ademas, las particulas aisladas de TiN (fase blanca)
se observan en la fase MAX Ti,AIN obtenida a 1300°C (Figura 5.4c).
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Figura 5.4. Iméagenes SEM de las muestras pulidas y sin atacar con los
mapas elementales de la misma area para Ti (rojo), Al (verde claro), N (azul
claro) y O (amarillo) para la a) zona fronteriza externa de MAX-1200, b)
Zona media MAX-1200 y ¢) Zona media MAX-1300.
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Las superficies de fractura de las muestras MAX-1200 y MAX-1300
se muestran en las Figuras 5.5a-b y 5.5c-d, respectivamente. La falla es una
combinacion de fracturas fragiles, lo cual es habitual en los materiales
ceramicos. Concretamente, se observaron fracturas intergranulares y
transgranulares (algunas se sefialan con flechas blancas en las Figuras 5.5b y
5.5d), y la fractura transgranular presenta el caracter estructural de capas que
es tipico de las fases MAX. Las superficies de fractura revelaron una
morfologia de granos mixtos con granos equiaxiales y en forma de placa. Este
ultimo, mostré un rapido crecimiento de grano (alrededor del doble) al
aumentar la temperatura de sinterizacién de 1200 (MAX-1200) a 1300°C
(MAX-1300), pasando los granos en forma de placa de ~18 y 5 um (longitud
y ancho medios tamafio) a ~30 y 10 um, respectivamente. La relacion de
aspecto de grano promedio para las muestras obtenidas a 1200 y 1300°C
corresponde a 3.3 y 3.1, respectivamente, lo que indicaria una direccion de
crecimiento no preferencial de los granos de Ti,AIN al variar la temperatura

de sinterizacion.
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Figura 5.5. Imagenes SEM de las superf|C|es de fractura para (a, b) MAX-
1200y (b, d) MAX-1300.

La densidad aparente medida por Arquimedes de las muestras MAX-
1200 y MAX-1300 fue muy similar y alcanzé un 96 + 1% de la densidad
relativa. Segun la literatura, la obtencion de una densificacion completa en la
fase Ti,AIN MAX es dificil por SPS, cuyos valores no se informaron
claramente y en los pocos informes solo se menciona que las muestras
obtenidas son casi completamente densas. Cui et al. inform6 una
densificacion del 99% utilizando una mezcla de Ti/Al/TiN consolidada por
SPS reactivo [51] y Ming et al. informaron una densificacion del 97.9%
utilizando una mezcla de Ti/Al/TiN consolidada por prensado en caliente
reactivo [47]. Parece que la Gnica forma de obtener una fase densa de Ti,AIN
es usar un tiempo de consolidacion muy largo como Barsoum et al. reportaron
(1400 ° C y 40 MPa durante 48 horas usando HIP reactivo) [43], pero
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suponiendo la desventaja de tener entre 10 y 15% en peso de fases auxiliares
y los mayores costos asociados. Los valores de dureza obtenidos para las
muestras MAX-1200 y MAX-1300 correspondena 4.4 £0.1 GPay4.0+0.1
GPa, respectivamente, que al comparar con su tamafio de grano respectivo,
notaron que la dureza dependeria del tamafio medio de grano de la fase MAX
Ti,AIN. Ademas, estos valores estan de acuerdo y en el rango de los pocos

valores reportados previamente.
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CAPITULO 6.

EFECTO DE LA TEMPERATURA DE SINTERIZACION EN LA
MICROESTRUCTURA, PROPIEDADES MECANICAS Y
ELECTRICAS DE COMPUESTOS Cu-MAX (Ti-AIN) OBTENIDOS
POR PRENSADO EN CALIENTE

6.1 Marco teorico y estado del arte

El cobre se ha utilizado ampliamente en aplicaciones eléctricas y
electronicas debido a su excelente relacion conductividad eléctrica/costo,
buena resistencia a la corrosién, maguinabilidad y resistencia a la fatiga [3],
pero sus propiedades mecanicas son limitadas. Es por esto que diferentes
compuestos y aleaciones base Cu han sido constantemente investigados para
abordar los requisitos de su utilidad en aplicaciones funcionales. Los
mecanismos de endurecimiento involucrados en los compuestos de matriz
metéalica han sido discutidos previamente por varios grupos de investigacion
[76-78]. Se ha demostrado que la formacién de solucidén solida, el
endurecimiento por deformacion en frio y el refinamiento del grano son
efectivos como mecanismos de reforzamiento de los metales, sin embargo,
reducen drasticamente la conductividad eléctrica del material [9, 10]. Este
problema puede superarse centrandose en el método de endurecimiento por
dispersion, utilizando particulas de segunda fase como Oxidos, carburos,
nitruros, entre otros como refuerzo [79]. Por este lado, los compuestos de
matriz de Cu con refuerzos ceramicos han recibido gran atencion debido a su

excelente combinacion de conductividades térmicas y eléctricas, estabilidad
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microestructural y retencidn de resistencia a temperaturas elevadas [80]. Los
compuestos a base de Cu exhiben una combinacién unica de propiedades de
sus constituyentes, que se mejoran en comparacién con la matriz de Cu (no
reforzada) pura. Las propiedades se pueden adaptar y manejar variando la
cantidad de particulas de refuerzo, debido a que la microestructura depende
en gran medida de esta variable.

En general, las diferentes estrategias para dispersar las particulas de
refuerzo se clasifican como métodos ex situ o in situ [81]. La pulvimetalurgia
(PM), clasificada como método ex situ, se considera un método eficiente para
dispersar homogéneamente los refuerzos, que es el factor mas importante
para mejorar las propiedades mecanicas de los compuestos [10]. Entre la
variada oferta de refuerzos disponibles, las fases MAX han demostrado ser
eficientes para el fortalecimiento del Cu sin una reduccion dréstica de su
conductividad eléctrica [7, 11-15, 82, 83]. Sin embargo, aun no se han
reportado investigaciones sistematicas sobre el efecto de la fase MAX
Ti,AIN sobre las caracteristicas microestructurales, estructurales vy
funcionales de los compuestos basados en Cu.

El presente capitulo se centra en estudiar sistematicamente el efecto de
la cantidad de refuerzo (Ti,AIN) en la microestructura y su influencia en las
propiedades mecanicas y eléctricas de los materiales compuestos de Cu-
MAX producidos por prensado en caliente. Se utilizaron temperaturas de
sinterizacion relativamente bajas para la consolidacion del cobre para evitar

posibles reacciones entre la matriz y el refuerzo.

66



6.2 Metodologia

Se prepararon mezclas en polvo de Cu (99,5% de pureza suministrada
por Alfa Aesar) y polvos de Ti>AIN producidos en nuestro laboratorio usando
0, 2.5y 5 % en peso de fase MAX Ti,AIN como particulas de refuerzo. Estas
mezclas se obtuvieron homogeneizando y mezclando en un molino de bolas
a 150 rpm durante 1 hora. Los polvos de particulas de refuerzo (Ti,AIN)
utilizados para la preparacion de mezclas de polvo se obtuvieron taladrando
las muestras bulk de fase MAX que se sintetizaron mediante prensado en
caliente a 1200°C a 15 MPa durante 2 horas, cuyo estudio microestructural
se reporta en el capitulo 4 de la presente tesis. La morfologia y la
microestructura de los polvos se estudiaron mediante microscopia electronica
de barrido (SEM, JSM-6380LV) y difraccion de rayos X (DRX, Bruker, D4
Endeavor) cuyas mediciones se llevaron a cabo utilizando la linea Cu Ka. de
40kV y 20 mA dentro del rango de angulo de difraccion de 5-90 °. Las fases
se identificaron mediante la técnica de busqueda de coincidencias utilizando
la base de datos JCPDS. Las mezclas de polvo se pre-compactaron a
temperatura ambiente en una matriz de acero endurecido, y los compactos en
verde se introdujeron en una matriz de grafito con un diametro interno de
25.4 mm. La consolidacion de las mezclas en polvo se llevo a cabo mediante
la técnica de prensado en caliente (HP) en atmosfera inerte de Ar (99,999%
de pureza, Indura Chile). El molde se colocé en un horno HP (HP-20 Thermal
Technology Systems, EE.UU.) para el tratamiento térmico y la matriz se

sometié a una presion uniaxial de 30 MPa durante 30 minutos a la
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temperatura de sinterizacion correspondiente (500, 600 o 700°C), con
velocidades de calentamiento y enfriamiento de 10°C-min.

Las muestras sinterizadas se denotaron de acuerdo con sus parametros
de procesamiento (Tabla 6.1). Las densidades de las muestras sinterizadas se
midieron por el método de Arquimedes utilizando agua doblemente destilada
(ASTM E373). A modo de comparacion, la densidad tedrica de los
compuestos de Cu-MAX se calcul6 utilizando la regla de las mezclas al
considerar las densidades de Cu y TiAIN como 8.96 y 4.30 g-cm?,

respectivamente.

Tabla 6.1. Nomenclatura de las muestras consolidadas

% Ti2AIN (% en peso) Temperatura de sinterizacion (°C) Notacion
- 500 Cu-OMAX500
0 600 Cu-OMAX600
700 Cu-OMAXT700
500 Cu-2.5MAX500
2.5 600 Cu-2.5MAX600
700 Cu-2.5MAX700
500 Cu-5MAX500
5 600 Cu-5MAX600
700 Cu-5MAX700

La microdureza de las muestras sinterizadas se determiné utilizando
un micro durémetro Struers con una carga de 10 N aplicada durante 10 s. Se

hicieron diez indentaciones en cada muestra. La dureza Vickers se determiné
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mediante la relacion de la carga aplicada a través de un penetrador definido
geométricamente al area de contacto (proyectada) de la impresion resultante

usando la siguiente ecuacion:
P
Hv = 1854.4 — (6.1)

donde "P" es la carga aplicada (Kg) y "d" es la longitud diagonal de la
indentacion (mm). Para medir la resistividad eléctrica, se prepararon barras
rectangulares de 3x4x30 mm a partir de las muestras prensadas en caliente y
las mediciones de resistencia, se llevaron a cabo utilizando un ohmimetro
digital de baja resistencia (DLRO, AVO Biddle 247002). La resistividad

eléctrica (p) se calculé utilizando la Eq. (6.2):

p = R¥Y (6.2)

L

donde "R" es la resistencia, "A" es el area 'y "L" es la longitud de la muestra.
Ademas, se realizaron pruebas de flexion a las mismas muestras utilizando
una maquina de prueba universal (Instron 5505) a una velocidad de carga de
0.3 mm-min?. La resistencia mecanica de los materiales compuestos se
determiné por la carga maxima alcanzada "F" y la resistencia a la flexion se

obtuvo utilizando la Eq. (6.3)

5 = 3FL (6.3)

f ™ aws?

donde "L" es la distancia entre los soportes (15 mm), "w" es el ancho de la
placa de la muestray "'s" es el grosor de la muestra [84].
La microestructura de las muestras sinterizadas se analizé utilizando

un microscopio electronico de barrido de emision de campo HITACHI
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(FESEM), modelo S-4800, equipado con un espectrometro de rayos X de
dispersion de energia Bruker-XFlash 4010 (EDS). Las mediciones de
difraccion de rayos X (DRX) se llevaron a cabo para caracterizar las fases
cristalinas presentes en las muestras usando un difractémetro Bruker AXS
D4 Endeavor usando radiacion Cu-Ka. Los datos de DRX se registraron en
geometria convencional de Bragg-Brentano para escaneos de 26 que varian
de 30 290 ° con un ancho de paso de 0.02 ° y un tiempo de conteo de 2 s/paso.
Se empled una corriente de 20 mA y un voltaje de 40 kV como configuracion
del tubo. Las fases cristalinas presentes en los patrones DRX se determinaron
utilizando el software DIFFRACplus EVA de Bruker AXS y la base de datos
JCPDS.

Las muestras TEM se obtuvieron por haz de iones de foco (FIB) en
una estacion de haz transversal Zeiss Auriga que funciona a 30 kV, siguiendo
el método de extraccion in situ [85]. Las imagenes del microscopio
electronico de transmision de alta resolucion (HRTEM) y el Scanning-TEM
han sido obtenidos por FEI TALOS F200S equipado con sistemas de
espectrometria de rayos X dispersivos de energia Super-X (FEI
ChemiSTEM) provistos de su software especifico para adquisicion y datos
procesamiento (software Oxford INCA® y Thermo Fisher Velox®,
respectivamente). La distribucion elemental y la composicion quimica de las
muestras se han estudiado en condiciones STEM a 200 kV mediante

espectroscopia de rayos X (EDS).
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6.3 Resultados y discusion

6.3.1 Caracterizacion microestructural y morfologica de los polvos de partida

La morfologia de los polvos de partida correspondientesa Cuy Ti,AIN
utilizados para los compuestos Cu-MAX se muestra en las Figuras 6.1a y
6.1b, respectivamente. El polvo de Cu consiste en particulas con tamafos
entre 20-50 um y una morfologia irregular. Por otro lado, los polvos de fase
MAX Ti,AIN son angulares y exhiben una amplia gama de tamafos de
particulas de 1 a 20 um aproximadamente. El patrén DRX para Cu (Figura
6.1c) presenta reflejos de difraccion a 43.2, 50.3 y 74.1°, que corresponden a
las reflexiones (111), (200) y (220) del Cu, respectivamente. Por otro lado,
para la DRX de los polvos TiAIN (Figura 6.1f), las fases principales
presentadas son Ti,AIN (tarjeta JCPDS No.:18-0070) y TiN (tarjeta JCPDS
No.:38-1420). Segun lo discutido por Cui et al., el TiN y el TiAl son
subproductos que se pueden obtener durante la sintesis de las fases MAX y,
por lo tanto, con frecuencia coexisten con ellos [51]. El analisis cuantitativo
de fase realizado por el refinamiento de Rietveld estima la presencia de TiN

en alrededor de 6 % en peso.
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Figura 6.1. Imagenes SEM de a) polvos de Cu y b) polvos de Ti,AIN
utilizados para los compuestos de Cu-MAX. Los patrones DRX que se
muestran en c¢) y d) corresponden a los polvos de fase Cu y Ti,AIN MAX,

respectivamente.
6.3.2 Caracterizacion microestructural de los compuestos Cu-MAX

Las caracteristicas estructurales de los compuestos de Cu-Ti,AIN
fueron estudiadas mediante DRX. Los patrones de DRX de los compuestos
Cu-MAX consolidados se muestran en la Figura 6.2. Las fases presentes se
identificaron mediante la busqueda de coincidencias utilizando la base de
datos JCPDS. Para todas las muestras, la fase principal presentada fue Cu
(namero de tarjeta JCPDS: 04-0836) cuyos reflejos se representan cerca de
las posiciones 43.2,50.3 y 74.1° 26. Como se esperaba, para las muestras no

reforzadas (Cu-0MAX), solo se observo Cu. Para las muestras reforzadas, los
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reflejos de difraccion de la fase MAX Ti,AIN no son claramente visibles
debido a sus relativamente bajas intensidades, en comparacion con el Cu, y/o
debido a la baja cantidad de Ti,AIN (2.5 o 5% en peso). El reflejo de
intensidad maxima del Ti,AIN, correspondiente al plano cristalografico
(103), se detectd en las muestras consolidadas a 500°C y 600°C (ver el zoom
para los patrones DRX correspondientes entre 39 y 41 ° en las Figuras 6.2a 'y
6.2b).

Por otro lado, se observa que todos los reflejos de Cu son
simultaneamente: a) desplazados hacia angulos mas pequefios y b)
ligeramente reducidos en intensidad, al incrementarse la de Ti,AIN (% en
peso) para todas las temperaturas de sinterizacion. La posicion 20 observada
del reflejo de intensidad maxima de Cu para todas las muestras se presenta
en la Tabla 6.2. El angulo de difraccion de este reflejo depende de varios
factores, como la presencia de fallas de apilamiento [86, 87],
microdeformacion [88], la cantidad de soluto en solucién o, cuando se
desplaza el eje del difractometro [89]. La ley de Bragg (2dsiné = nA), donde
"d" es la distancia del plano de &tomos paralelos, "A" es la longitud de onda
incidente y "0" es el angulo entre la luz incidente y el plano de cristal, brinda
informacién sobre la relacion entre la red (que se puede obtener de "d") y la
posicién de pico (0) e indica que cuanto menor es 6, mayor es la constante de
la red. Ademas, se observa una notable reduccion progresiva de la intensidad
méxima para la reflexion (103) de la fase MAX Ti,AIN a temperaturas de
sinterizacion mas altas, cuyo reflejo practicamente no se observa a la

temperatura de sinterizacion més alta utilizada. Entonces, el cambio de la
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posicidn de los reflejos de DRX esta asociado al aumento en el parametro de
red que, junto con los hallazgos de HR-TEM, indicaria la formacion de una
solucion solida sustitucional de Ti y/o Al en Cu, debido al hecho de que los
atomos de soluto (Ti : 0.147 nm y/o Al: 0.143 nm) y los atomos de solvente
(Cu: 0.128 nm) son de tamafio similar, lo que hace que los atomos de soluto

ocupen sitios de red [90].

@ 3
= = <
[+ o | b §
=4 o I " W
T 39 40 41 43 44
g 26 (degree) 20 (degree)
= Cu-5MAX500
o | — Ccu-2.5MAX500
2 | — Cu-0MAX500 |
k=)
C]EE BN .
B A
T T T A_l
20 30 40 50 60 70 80
20 (degree)
N (O 3 1 3 3
S i o 5 = s
& o . o L o o
- M&n‘ 2 W <
‘5 39 40 41 43 %’ 39 40 41 43 44
= 20 (degree) 20 (degree) o 20 (degree) 20 (degree)
'2 Cu-5MAX600 % Cu-5MAX700
: — Cu-2.5MAX600 : — Cu-2.5MAX700
2 | — cu-0MAX600 2 | —cu-omaX700
= k=
& A2 . i
L A A A
Bl i | k.
20 30 40 50 60 70 8C 20 30 40 50 60 70 80
20 (degree) 20 (degree)

Figura 6.2. Patrones de DRX de los compuestos Cu-MAX consolidados
obtenidos a diferentes temperaturas de sinterizacion a) 500°C, b) 600°C y c)
700°C.
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Tabla 6.2. Posiciones 260 observada del pico de Cu (111) y parametros
microestructurales de las muestras de compuestos de Cu-MAX obtenidos por

el analisis de Rietveld.

Muestra Posicion observada 0 del Tamafo de cristalita ~ Parametro de red
reflejo Cu(111) promedio (nm) a (nm)
Cu- 43.32 112 0.3618
OMAXS500
Cu- 43.27 111 0.3617
2.5MAX500
Cu- 43.24 106 0.3617
5MAX500
Cu- 43.31 119 0.3618
OMAX600
Cu- 43.18 120 0.3616
2.5MAX600
Cu- 43.06 90 0.3621
5MAX600
Cu- 43.30 114 0.3619
OMAXT700
Cu- 43.24 85 0.3621
2.5MAX700
Cu- 43.08 77 0.3625
5MAX700

Las imagenes SEM de los compuestos de Cu-MAX consolidados se
muestran en la Figura 6.3. Estas vistas microscopicas revelaron una
distribucion homogénea de las particulas de refuerzo (Ti.AIN). Las flechas
blancas denotan porosidad residual del proceso de sinterizacion. Como

primer enfoque, se observa una disminucion de la porosidad con el aumento
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de la cantidad de particulas de Ti,AIN (para 2.5 y 5% en peso), que estan en
concordancia con la densidad relativa determinada por el método de
Arquimedes y presentada en la esquina inferior derecha de las micrografias

de la Figura 6.3.
500°C - 600°C | 700°C

pure copper

1

2.5 wt. % Ti,AIN

‘ ' 94%

Figura 6.3. Imdgenes SEM de compuestos Cu-MAX consolidados a
diferentes temperaturas (500, 600 y 700°C) y cantidades de Ti.AIN (0, 2.5y

5% en peso).

Ademas, al observar micrografias con mayores aumentos, se detectd
un proceso de sinterizacion incompleto para el cobre puro consolidado a
500°C (Figura 6.4a). Como era de esperar, la densificacion aumenta a
temperaturas de sinterizacion mas altas, lo que esta representado por la
reduccion del tamafio de poro residual y la eliminacion de los microporos de
sinterizacion méas pequefios, fendbmenos que se observan al comparar las
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imagenes SEM de las Figuras 6.4a y 6.4b (Cu consolidado a 500°C vs
600°C). Ademas, las particulas de Ti,AIN dispersadas en el cobre
promovieron la reduccion del tamafio de poro residual de alrededor de 4 um
(Figura 6.4b) a 1 um (Figura 6.4c), practicamente ausentes a mas de 600°C
y 700°C (Figura 6.4d). A pesar de esto, no se alcanzo la densificacion
completa de los compuestos de Cu-MAX, y los valores de densidad relativa
disminuyeron ligeramente al aumentar la cantidad dispersa de las particulas
de Ti,AIN a todas las temperaturas de sinterizacion. Este aspecto se atribuye
a los poros observados dentro de las particulas de refuerzo mas grandes
(Figura 6.4c), formados posiblemente por efecto Kirkendall. Algunos de
estos poros observados en los compuestos Cu-MAX estan marcados con
circulos rojos punteados en la Figura 6.3.
Cu-0MAX500 Cu-0MAX600

\.\‘_-

P
W

"Cu-5MAX700

Figura 6.4. Imagenes SEM de a) Cu-OMAX500, b) Cu-OMAX600, c) Cu-
5MAX600 and d) Cu-5MAX700.
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Es notable que las fases de reaccidén formadas por la interaccion de
Ti,AIN y Cu son diferentes, y dependen en parte del tamafio de particula de
la segunda fase y principalmente de la temperatura de sinterizacion utilizada
para la consolidacion de las mezclas de polvo. Por este lado, las imagenes
SEM de particulas de refuerzo méas grandes representativas para cada
temperatura de sinterizacién utilizada en este estudio para la consolidacion
de los compuestos de Cu-MAX se muestran en la Figura 6.5, que revelaron
una reaccion de estado sdlido entre el TiAIN y el Cu. El anélisis
semicuantitativo EDS de las diferentes zonas marcadas en las Figuras 6.5a,
6.5b y 6.5c se presenta en la Tabla 6.3. Como es bien sabido, a mayor
temperatura de sinterizacion, mayor velocidad de difusion, que produjo
diferentes fases de reaccion de difusion observadas en las Figuras 6.5a-c. A
500°C, se detectd la formacion de pequefias areas de reaccion (zona C). El
analisis de composicion EDS sugiere una relacion atémica de Ti:Al:Cu:N =
2:0.5:0.5:1. Ademas, se identifico Ti,AIN sin reaccionar a esta temperatura
de sinterizacion (zona B). Luego, a 600°C de temperatura de sinterizacion, el
Ti,AIN permanece encerrado (zona E) por multiples fases como se muestra
en la Figura 6.5b. Mientras que los atomos de Cu se difunden dentro del
Ti,AIN, los atomos de Al se difunden fuera de la matriz de Cu (zona D)
debido a la alta solubilidad de Al en Cu a esta temperatura (hasta 18%
atdbmico) [91]. La formacion de dos fases entre las zonas de Ti,AIN puro y
Cu corresponderian a fases ricas en Cu (zona F) y ricas en Ti (zona G), y se
sospecha que se forman debido a la muy baja solubilidad mutua entre el Ti
en el Cu, y viceversa (<1 % atémico) [91]. Karakulak et al. [92] inform0 una

interaccion similar entre la matriz y las segundas particulas, durante el
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estudio de los compuestos de Cu-Ti, obteniendo multiples capas de diferentes
fases intermetalicas, como CuTiy, Cu,Ti, CusTi entre el Ti puro y el Cu puro.
Finalmente, a 700°C de temperatura de sinterizacion, las particulas de Ti,AIN
mas grandes se reemplazan completamente por una mezcla de fases de TiN,
Ti-Cu y Ti-Cu-N, detectando la presencia de Al en casi todos ellos (Tabla
6.3) y la fase de TiN se encuentra de forma discontinua en el borde exterior

de las particulas de refuerzo finales mas grandes.
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Figura 6.5. Imdgenes SEM de las muestras pulidas y sin atacar con los

mapas elementales de la misma area para Cu (verde claro), Ti (rojo), Al
(azul) y N (azul claro) para las particulas MAX rodeadas por Cu (matriz)
para a) Cu-5MAX500, b) Cu-5MAX600 y ¢) Cu-5MAX700.
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Tabla 6.3. Porcentajes atdmicos de las diferentes zonas de la Figura 6.5

determinadas por analisis EDS. Las zonas A, B y C corresponden a Cu-
5MAX500, las zonas D, E, F y G corresponden a Cu-5MAX600 y las zonas

H, I, Jy K corresponden a Cu-5MAX700.

Zona Ti Al N Cu Phase
A - - - 100 Cu

B 55.1 318 131 - Ti2AIN
C 55.6 11.8 20.7 11.9 TiAICuN
D 1.1 32 29 928 Cuss.
E 545 284 147 24 TiAIN
F 302 16.6 - 53.2 Cuss.
G 481 14 322 183 Tiss.
H 555 13 385 47 TiN

I 66.1 6.3 - 27.6 TiCu
J 40.3 - 19.9 39.8 TiCuN
K 19 14 - 96.7 Cus.s.

Por otro lado, las particulas de Ti;AIN mas pequefias que 5 pm

(Figuras 6.4c y 6.4d) parecen ser completamente afectadas debido a la

interdifusion de &atomos y exhiben una sola fase, con una cantidad

insignificante de Al. Varios andlisis de EDS a todas las temperaturas de
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sinterizacion sugirieron una relacion atomica de Ti:Cu:N=2:2:1. Otras de
estas particulas de refuerzo mas pequerias se observan con flechas blancas en
la Figura 6.5c. Algunas lamellas de la muestra Cu-5MAX500 se prepararon
usando FIB y una de las zonas interesantes se presenta en la Figura 6.6a. Asi
también, la imagen STEM a gran aumento de la zona del rectangulo rojo
punteado se presenta en la Figura 6.6b. Los mapas elementales revelados por
los analisis EDS notaron 4 areas, que estan marcadas en el mapa elemental
de Cu (Figura 6.6): la zona A corresponde a Cu puro con cantidades
insignificantes de Al y Ti (Cu: 98.3, Al: 1.1y Ti: 0.6 % atémico), las zonas
B y D que tienen una composicién atomica similar (Ti: 37, Cu: 39y N: 21 %
atomico) y la zona C que puede corresponder a TiN (Ti: 40 y N: 60 %
atomico). Es notable que esta zona (Figura 6.6b) se haya encontrado en la
muestra Cu-5MAX500, lo que sugiere que la reaccion completa entre el
Ti,AIN y el Cu es factible a partir de mas de 500°C. Ademas, que la zona de

reaccion de las particulas de refuerzo parece depender de su tamario.
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Figura 6.6. a) Imagen SEM de una preparacion de muestra de Cu-
5MAX500 por FIB y b) Imagen STEM obtenida en la zona de la lamina

preparada y mostrada en la Figura 6.6a.

La microestructura de la zona D fue analizada en detalle por HAADF-
STEM (Figura 6.7a). Se evidencia una estructura laminada que pertenece al
sistema Cu-Ti-N y esta compuesta de ld&minas intercaladas blancas y negras.

En las imagenes HADDF-STEM, el contraste es aproximadamente
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proporcional a Z*7, donde Z se refiere al nimero atémico [93]. La marcada
diferencia de contraste entre las laminas sugiere diferentes composiciones
principales, las zonas con un alto porcentaje de Cu (Z=29) estan en blanco y
las zonas con mayor porcentaje de Ti (Z=22) estan en gris. El mapa elemental
EDS (Figura 6.7d) confirma la evidencia de que las fases intercaladas son
ricas en Ti y ricas en Cu, lo que ademas se verifica mediante el perfil lineal
EDS (Figura 6.8). Las laminas poseen ~ 3 'y 4 nm de espesor como se observa
en las imagenes STEM y HR-TEM correspondientes, Figuras 6.7a-b y 6.7c,
respectivamente. El perfil resultante del analisis de escaneo de lineas EDS
llevado a cabo a lo largo de las laminas se presenta en la Figura 6.8 que
muestra las diferencias entre ellas. En las laminas ricas en Ti, el porcentaje
de Ti oscila entre 50 y 60 % atomico, con al menos 40 % atomico de N y
cantidades menores de Cu. Por otro lado, en las ldaminas ricas en Cu, la
cantidad de Cu es de alrededor de 80 % atomico y los porcentajes de Tiy N
son inferiores a 15 % atdmico. Recientemente se informo un comportamiento
similar durante la produccion de compuestos TisSiC,-Cu (relacion de
volumen 60-40) mediante AM y HP a 950°C, lo que provoca la fusion
completa de las particulas de la fase MAX TizAlC,, dejando Cu (Al) solucion
sOlida y fases de TiCy [21]. Ademas, un estudio microestructural detallado de
la interfaz Cu-TizAlC, usando TEM revel6 que las particulas de la fase MAX
son reemplazadas por capas alternativas (~150 nm cada una) de TiCos1 y Cu
(Al), manteniendo la estructura natural en capas de MAX, cuyo
comportamiento es muy similar al observado en el presente trabajo [94].
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Figura 6.7. a) Imagen STEM de la zona #D de la Figura 5 (b). b) Imagen
HR-TEM de la zona observada en la Figura 6a. ¢) Gran aumento de la
imagen STEM de la Figura 6a. d) Mapa elemental coloreado de imagenes
STEM de la c).
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Figura 6.8. Analisis de escaneo de lineas EDS que corresponden a las zonas
I, Il'y 11l se muestran en la Figura 6.7c.
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6.3.3 Propiedades fisicas, mecénicas y eléctricas de los compuestos de Cu-
MAX

La microdureza (Vickers), resistencia a la flexion (MPa), densidad
relativa (%) y los valores de conductividad eléctrica (IAC) de los compuestos
Cu-MAX se investigaron y se presentan en la Tabla 6.4 y la Figura 6.9. Los
valores de resistencia a la flexidn para el puro Cu estan en el rango de valores
de varios estudios de compuestos basados en Cu obtenidos mediante
pulvimetalurgia [83, 92, 95]. En general, se observa que la resistencia
mecanica, la dureza y la resistividad eléctrica se incrementan a una
temperatura de sinterizacién mas alta y una mayor cantidad de refuerzo de
TiAIN, con un aumento sustancial de la dureza (de 0.48 a 1 GPa). Con
respecto a los valores de resistencia a la flexion, incrementaron un 150% (de
355 a 885 MPa), pero con una disminucién indeseable de la conductividad
eléctrica del 80% (de 89 a 16 IACs), al comparar las condiciones de
consolidacion extremas utilizadas (muestras de Cu-OMAX500 y Cu-
5MAX700). Ademas, se observo una mejora en la densificacion al incorporar
Ti,AIN como particulas de refuerzo. A pesar de su porosidad ligeramente
mas alta, los compuestos de Cu-5MAX mostraron mayor dureza y resistencia
a la flexion (con ductilidad similar) que los compuestos de Cu-2.5MAX
(Tabla 6.4). Se ha informado que los poros/huecos formados durante la
consolidacién pueden ejercer efectos de fortalecimiento similares a los
asociados a las particulas de la segunda fase [96, 97]. Aunque las fracciones
de la segunda fase utilizadas en el presente estudio son bajas (hasta 5% en

peso), la amplia distribucién del tamafio de particula y la formacién de una
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solucion solida de Cu (Al, Ti) alrededor de las particulas de refuerzo

producirian un efecto de refuerzo combinado en el cobre [98].

Tabla 6.4. Valores de microdureza Vickers, flexural strength, densidad

relativa, IACs (%) y valores de resistividad eléctrica de los compuestos Cu-

MAX consolidados a diferentes temperaturas.

Cu-OMAX Cu-2.5MAX Cu-5MAX

Parametros
500 600 700 500 600 700 500 600 700
Dureza (HV) 426 416 487 65.2 86.8 921 827 824 101.7
Flexural strength (MPa) 285 350 355 450 405 815 480 600 885
Densidad relativa (%) 83.4 854 864 904 939 944 899 912 927
IACs (%) 82 89 89 79 60 31 64 30 16
R(Q.leO‘g) 211 194 193 218 288 551 272 569 10.6
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Figura 6.9. a) Curvas de flexion de esfuerzo-flexion y variacion de b)
dureza y c) resistividad eléctrica de los compuestos Cu-MAX.
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A pesar de que la introduccién de Ti,AIN mejoré sustancialmente las
propiedades mecanicas del Cu, la conductividad eléctrica se redujo
significativamente, lo cual se atribuye a que los solutos (Ti y Al) y las
particulas de la segunda fase dificultan los movimientos de los electrones.
Esta desventaja en las propiedades eléctricas, debido a la formacion de la
solucion solida por la disolucion parcial del refuerzo de particulas en fase
MAX, se ha informado para los compuestos Cu-TisAlIC, obtenidos por
prensado en caliente, pero que ocurren a temperaturas sobre 900 - 1150°C
[99] (sinterizacion casi en fase liquida). En comparacién con otros
compuestos recientemente basados en Cu [92, 100], los compuestos de Cu-
Ti,AIN obtenidos por prensado en caliente exhibieron resultados
promisorios. Para aplicaciones industriales a alta temperatura, los materiales
deben tener un valor IACs superior a 50 [101], siendo esto logrado por

algunos de los compuestos de Cu-MAX reportados en este capitulo.
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CAPITULO 7.

CONCLUSIONES

Mediante los diversos estudios de molienda de alta energia llevados a
cabo en vias de obtener polvos de refuerzo de fase MAX Ti,AIN se identificd
un importante efecto de los parametros de molienda sobre la microestructura
de los polvos producidos.

La influencia del proceso de activacion mecanica en el desarrollo de la
fase MAX Ti,AIN mediante prensado en caliente se estudid con éxito a través
de la reaccion en estado solido de dos mezclas de polvo: a) mezcla de Tiy
AIN sin moler (NMAP) y b) mezcla de Ti y AIN activada mecanicamente
(MAP). Las fases TiN y TiAl sin reaccionar observadas en las muestras
NMAP-HP se redujeron al aumentar la carga utilizada en el prensado en
caliente y, por lo tanto, se incrementd el contenido de la fase MAX Ti,AlN.
Por otro lado, en las muestras MAP-HP, la descomposicién del SiO,
proveniente de los medios de molienda permitio la formacion de las fases
TisSi3 y Al,O3 durante la reaccion de estado sélido de Ti y AIN en el prensado
en caliente. La presencia de estas fases y la mayor cantidad de TiN mejoro la
densificacion y la dureza de las muestras, las cuales poseen un alto contenido
de fase MAX Ti,AIN con menores tamafios de grano promedio el cual fue
observado en las superficies de fractura.

En relacion a la consolidacion por SPS, la optimizacion de los
parametros SPS para obtener un material casi puro de fase MAX Ti,AIN se
prepard con éxito a partir de una mezcla de polvo de Ti:AIN en una relacion
molar de 2:1 utilizando temperaturas de sinterizacion de 1200 y 1300°C. Se

reporta la importancia de usar polvos no mecanicamente activados para
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obtener un material de Unica fase MAX Ti,AIN. La microestructura final
estaba compuesta de granos en forma de placa alargados y equiaxiales, y el
mecanismo de formacion de la microestructura interlaminada que es tipico
de las fases MAX fue revelado por la inhibicion del desarrollo del Ti,AIN
debido a la formacion de particulas de Al,O3 en una pequefia zona en el borde
de la muestra MAX-1200. En este sentido, y debido a los buenisimos
porcentajes de fase MAX obtenidos por prensado en caliente, se sugiere que
el uso de una atmdsfera de gas inerte (Argon o Helio) podria incrementar el
porcentaje de la fase MAX. Por otra parte, la densificacion de las muestras
MAX-1200 y MAX-1300 fue muy similar y alcanz6 ~96% de densidad
relativa y sus valores de dureza fueron 4.4 y 4.0 GPa, respectivamente.
Finalmente, los compuestos de matriz de Cu reforzado en fase MAX
Ti,AIN se produjeron con éxito mediante prensado en caliente. La
microestructura evidencié una reaccion entre la matriz y las particulas de
refuerzo, que en la difusion total de &tomos de Al a la matriz de cobre mostro
una microestructura inusual compuesta de solucion solida de Cu, Cu (Al, Ti)
y particulas de Ti-Cu-N. Ademas, su microestructura nano laminar se
atribuy6 a la naturaleza de su estructura cristalina original (Ti,AIN). El
presente trabajo demostrdé que el contenido de Ti,AIN en la matriz de cobre
influye claramente en las propiedades mecanicas, fisicas y eléctricas. Los
valores de densidad, dureza y resistencia a la flexion del cobre estan
influenciados significativamente con bajas cantidades de refuerzo. La
resistencia mecénica mostré un incremento sustancial de 355 a 855 MPa
mientras se mantenia la ductilidad, al agregar 5% en peso de Ti>AlIN al cobre

(consolidado a 700°C), lo que esta asociado a los diversos efectos de
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fortalecimiento inducidos por las adiciones de fase MAX. Sin embargo, esto

se acompafa de una disminucion de la conductividad eléctrica.
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CAPITULO 8.

ANEXOS

8.1 Refinamientos Rietveld de los difractogramas de rayos X (DRX) de

moliendas mecanicas de Tabla 3.1.
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