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RESUMEN

Se desarrolla en este trabajo el anilisis del sistema Ti-Al-Mo como candidato para la
fabricacion de superaleaciones base metal refractario, de estructura ciibica centrada en
el cuerpo.

En este marco, se concentra el estudio sobre la existencia, estructura y estabilidad de un
compuesto ordenado de composicién estequiométrica TiAlMo y de su coexistencia en
equilibrio con la fase clibica centrada desordenada de alta temperatura.

La resolucion de las incOgnitas planteadas se hace desde dos aproximaciones
interactuantes, la experimental y la tedrica. La primera incluye fundicién, tratamientos
térmicos y caracterizacion de las fases presentes en dos aleaciones: Tis;Moa3Aly y
Tisz2Mo2:Als . La segunda aporta resultados mediante el calculo del diagrama de fases
bee en el sistema Ti-Al-Mo utilizando técnicas de primeros principios (TB-LMTO-
ASA), el método de inversion de Connolly — Williams y termodindmica estadistica de
campo medio (Método de Variacion de Climulos).

Ambas aproximaciones concluyen en la estabilidad de un campo de coexistencia
bifasico entre la fase clbica centrada desordenada de alta temperatura (A2) y una fase
ordenada. Mientras que la evidencia tedrica predice una fase totalmente ordenada 1.2,
la evidencia experimental indica una fase parcialmente ordenada B2. Estos resultados
pueden reconciliarse teniendo en cuenta que la diferencia de energia libre de Gibbs
entre los equilibrios A2+B2 y A2+L2, es de s6lo 2% para una composicion global

ubicada en una zona donde ambos equilibrios son posibles.
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ABSTRACT

The Ti-Al-Mo system is studied in this work as a candidate for the development of
refractory based superalloys.

In this way, the efforts are focused to establish the existence, structure and stability of
an ordered compound with the stochiometric composition TiAlMo and also its
equilibrium coexistence with the disordered high temperature bec phase.

The problem is undertaken through experimental and theoretical approach. The first
approach includes melting, heat treatments and phases characterization of two alloys:
TissMoa3Aly and TigxMog3Alis. The second approach brings results by means of the
calculated Ti-Al-Mo bcc phase diagram using first principles techniques (TB-LMTO-
ASA), the Connolly — Williams inversion method and mean field statistic
thermodynamics (Cluster Variational Method).

Both approaches agree that a two-phase field between the disordered high temperature
bce phase (A2) and an ordered phase takes place. However, while the theoretical
evidence predicts a completely ordered structure L2, the experimental evidence shows
a partially ordered structure B2. These results can be reconciled taken in account that
the difference between the Gibbs free energy of the equilibrium A2+B2 and A2+L2, is

only 2 % for a global composition place at a zone where both equilibrium are possible.
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| INTRODUCCION

El potencial de los actuales materiales estructurales para alta temperatura ha sido
explotado al maximo. Por ejemplo, las superaleaciones constituidas sobre la base de
elementos de la serie VIII de la tabla periddica (Fe, Co, Ni) y las aleaciones base Titanio
han alcanzado su limite superior de aplicaciéon. Un numero de industrias, incluyendo
productoras de energia, petroquimicas, transporte, aeronautica y quimica, estan por lo
tanto a la expectativa del desarrollo de materiales alternativos més livianos y resistentes
y con un mayor potencial para su uso en alta temperatura comparado con las actuales
aleaciones comerciales. En este contexto, las actividades de investigacion y desarrollo
estdn en marcha sobre un amplio rango de materiales que podrian tener eventual
aplicacion. Entre varios materiales con potencial para su uso en alta temperatura, las
aleaciones basadas en intermetalicos son primeras candidatas.

Sin embargo, la pérdida de ductilidad y tenacidad son frecuentemente las principales
debilidades de los intermetalicos. El éxito en el desarrollo de nuevos materiales basados
en compuestos intermetalicos dependera por lo tanto de las mejoras en estas
propiedades.

En el aflo 1993, siguiendo un concepto inspirado en el excelente comportamiento
mecanico de las superaleaciones basadas en elementos del grupo VIIIA resultante de la
microestructura de dos fases con buena compatibilidad de red cristalina y alta fraccion
en volumen, investigadores de la Oficina Nacional de Estudios e Investigaciones
Espaciales de Francia proponen crear dicha microestructura en otros sistemas de
aleaciones. Sus esfuerzos fueron dirigidos a una aleacion rica en Ta del sistema Ta-Ti-
Zr-Al-Nb-Mo, tras varios intentos informan haber obtenido una microestructura de dos
fases A2+B2 en una aleacion perteneciente al pseudo-binario Ta-(Ti, Zr); Al (Mo, Nb).
Sin embargo, la microestructura obtenida muestra una matriz conexa de la fase
ordenada B2 con precipitados en forma de cubo de la fase desordenada A2, es decir, una
microestructura inversa a aquella de las superaleaciones basada en elementos de la serie
VIIIL.

El objetivo del presente trabajo cs estudiar las posibilidades de obtener una
microestructura bifésica, similar a aquella de las superaleaciones basadas en elementos

de la serie VIII, en aleaciones ricas en alguno de los elementos de las series VB y VIB
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de la tabla periodica (V, Nb, Ta, Cr, Mo y W). Se recopild y ordend la informacién
existente acerca de: compuestos intermetalicos binarios y ternarios con estructura
cristalina clbica, alta compatibilidad del parametro de red y existencia de un campo
bifasico entre estos intermetalicos y las matrices A2 propuestas. Se identifico al sistema
ternario Ti-Al-Mo como candidato primario para el objetivo planteado. El estudio
experimental se centré en dos aleaciones de composicion nominal Tis;MoazAly y
TigzMo23Al 5. Métodos de calculo de la termodinamica de primeros principios fueron
utilizados para calcular el borde de fase A2/B2 (L2;) en el sistema Ti-Al-Mo a tres

diferentes temperaturas.

A continuacion se desarrollan los siguientes capitulos:

e el capitulo 2, con una descripcién de los fundamentos de disefio considerados en
esta tesis y una sintesis del estado del conocimiento concerniente al sistema Ti-Al-Mo, y
en particular al compuesto intermetalico Ti;AlMo, elegido para las experiencias;

e el capitulo 3, donde se describen las técnicas experimentales y de célculo utilizadas;
e ¢l capitulo 4 presenta los resultados obtenidos para las energias de cohesion en el
estado fundamental (T=0K) de los compuestos bce pertenecientes al sistema Ti-Al-Mo.
Se discute la estabilidad relativa de estructuras bc en aleaciones ternarias con
composicion TisgAlasMoas;

e el capitulo 5 se dedica a la descripcion de las experiencias de fundicion y la
caracterizacion de morfologia y composicion de fases en las aleaciones fundidas;

e ¢l capitulo 6 presenta, en las secciones 6.1 y 6.2, dos aspectos del trabajo muy
relacionados entre si, los calculos de las fases estables a las temperaturas de interés vy,
como su contraparte experimental, la caracterizacion de morfologia y composicion de
fases de las muestras tratadas isotérmicamente a dichas temperaturas;

¢ finalmente, en el capitulo 7 se presentan las conclusiones generales del trabajo.
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2 CONCEPTOS PARA EL DISENO DE UNA SUPERALEACION
BASADA EN METAL REFRACTARIO

2.1  Nuevos materiales estructurales para alta temperatura.

l.a blsqueda dc nuevos materiales estructurales para muy alta temperatura ha
estimulado el estudio de los intermetalicos ordenados. Inicialmente el estudio fue
focalizado sobre los aluminuros de Titanio (Ti3Al, TiAl y TiAl;), Niquel (Ni;Al y NiAl)
e Hierro (Fe;Al y FeAl) [1,2]. Actualmente existe considerable interés en otros
intermetalicos con base Silicio (Si), base Cromo (Cr) (fases de Laves) y base Niobio
(Nb) [3]. Ellos contienen suficiente aluminio, cromo y/o silicio como para formar, en
ambientes oxidantes, peliculas de oOxidos que frecuentemente son compactos y
protectores. Tienen baja densidad, puntos de fusion relativamente altos y buena
resistencia mecdnica en alta temperatura. Sin embargo, a temperatura ambiente,
muestran baja ductilidad y tenacidad que limitan su manufactura y uso como materiales
estructurales en muchos casos.

El éxito en el desarrollo de nuevos materiales basados en compuestos intermetalicos
dependerd por lo tanto de las mejoras en estas propiedades. Varios propuestas han sido
intentadas para mejorar la ductilidad de los intermetalicos. Incrementar el namero de
sistemas de facil deslizamiento de dislocaciones mediante la adicion de terceros
elementos en solucién sélida [4], modificacion de la estructura cristalografica [5],
microaleado para incrementar la resistencia en bordes de granos [6], refinamiento de
tamarfio de grano [7] y el concepto de monocristal [8] son ejemplos bien conocidos. El
aumento de la tenacidad en intermetalicos también sc ha intentado, aunque el éxito ha
sido limitado. Un ejemplo es la modificacion estructural por introduccion de una
segunda fase con morfologia lamelar [9].

Otro concepto desarrollado para el uso de intermetalicos en materiales estructurales para
muy alta temperatura es el de fabricar compuestos. Un compuesto podria definirse como
cualquier estructura multicomponente donde las fases son manipuladas en geometria y/o
fraccion en volumen para obtener una deseada mezcla de propiedades mecanicas. Un

compuesto puede obtenerse bien por el tradicional medio de infiltrar una matriz
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alrededor del reforzante, denominado compuesto artificial, o el reforzante puede ser
introducido en la matriz via solidificacion o precipitacion en estado sélido, denominado
compuesto natural o in-situ. Reforzante y matriz tienen usualmente diferentes modulos
elasticos, coeficientes de dilatacion y ductilidad.

Un compuesto artificial tipico de matriz intermetalica es NiAl reforzado con fibras de
alimina [10]. La introduccion de las fibras de alimina en la matriz dactil de NiAl
incrementa su resistencia en traccion y termofluencia pero reducen su tenacidad. Otro
compuesto artificial bajo creciente desarrollo incluye una matriz intermetalica fragil,
MoSiy, reforzada con particulas de SiC para aumentar su tenacidad [11].

Varios compuestos naturales han sido estudiados, entre ellos pueden mencionarse los
provenientes de los sistemas binarios Nb-Si y Nb-Al. En el primer sistema, el
compuesto esta formado por una matriz fragil de NbsSi; reforzada por la fase ductil de
la solucidn solida rica en Nb. En el otro sistema, la matriz ductil de la solucién sélida
rica en Nb es reforzada por la fase NbsAl fragil [12]. En el caso del compuesto Nb-
NbsSi3 se ha demostrado que, bajo apropiadas condiciones microestructurales, es
posible obtener un balance de buena tenacidad a bajas temperaturas y resistencia en
termofluencia a altas temperaturas.

Es de interés mencionar aqui que, bajo una definicion tan amplia del concepto de
compuesto, las superaleaciones constituidas sobre la base de elementos del grupo VIIIA
de la tabla periddica (Fe, Co, Ni) pueden considerarse compuestos naturales o in-situ
donde la matriz ductil es reforzada con el intermetalico NizAl. Mas alin, la aleacion de
dos fases basada sobre una matriz NiAl reforzada con precipitados tipo Heusler NiAITi
y con una microestructura similar a las de las superaleaciones ha recibido considerable
atencion experimental [13].

Respecto del disefio de compuestos naturales es necesario mencionar algunas
consideraciones generales. Solidificacion y/o precipitacion pueden usarse para separar
las fases naturalmente. Por la naturaleza de su origen, estos compuestos son
termodinamicamente estables, sin embargo, la morfologia de fases inducidas durante la
fabricacion pueden ser degradadas por difusion durante su uso. Las fases que
constituyen el compuesto son limitadas por el diagrama de fases, el cual también limita
la fraccién en volumen del reforzante, su composicién quimica y su morfologia. Una
vez que el diagrama de fases es bien entendido, una tarea dificil en sistemas de aleacion

compleja, la solidificacion direccional, la forja y los tratamientos térmicos pueden
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usarse para separar y alinear el reforzante dentro de la geometria deseada. Por lo
expuesto el conocimiento del diagrama de fases pertinente es critico si deseamos

explotar este grupo de materiales compuestos.

2.2 El concepto de superaleacion

Tal como fue mencionado en el parrafo anterior, una superaleacion es un compuesto
natural fabricado en sistemas de aleacion muy particulares que le confieren al reforzante
excelente morfologia, distribucion y fraccion en volumen.

Los mas prominentes ejemplos de superaleacion son las aleaciones ricas en Niquel del
sistema Ni-Al [14]. Aleaciones de este sistema que contienen hasta un 16% at de Al son
solidificadas y tratadas térmicamente para obtener una microestructura de dos fases, una
matriz y de la solucion sélida de Al en Ni con estructura cubica fcc (Al) y precipitados
Y’ de la fase intermetalica Ni;Al con estructura ctibica ordenada L15. Dependiendo de la
composicion nominal, estas aleaciones pueden contener hasta un 70% de fraccion en
volumen de la fase y’. Estas dos fases no solo tienen una relacion de orientaciéon cubo-
cubo sino también un muy pequeiio desajuste del parametro de red. En otras palabras, la
compatibilidad de las dos redes es muy alta y la precipitacion es coherente. Esta
compatibilidad combinada con la alta fraccion en volumen de la fase y* es ciertamente
el factor determinante del sobresaliente comportamiento (en termofluencia y ductilidad)
de las aleaciones de esta categoria. En estas aleaciones, la fase y’ es suficientemente
dura para resistir el corte de las dislocaciones. De este modo la interfase y/y’ constituye
una barrera para la propagacion de dislocaciones y ésta debe confinarse en el estrecho
espacio de la fase y. Esta situacion lleva a un alto coeficiente de endurecimiento
responsable del alto rendimiento en termofluencia. Por otro lado, las dislocaciones
pueden propagarse en la fase ¥’ si una concentracion de tensiones ocurre en la interfase
y/y’. Esta es la razon para la buena ductilidad de estas aleaciones. Sin embargo, el limite
de trabajo en alta temperatura de estas aleaciones estard siempre dado por algun
porcentaje de la temperatura de fusion de la fase y (es decir, como maximo, la
temperatura de fusion del Niquel: 1455°C).

Del anélisis de este ejemplo se pueden inferir las hipétesis basicas para el disefio de una

superaleacion. Esto es, elegido el elemento base de la matriz de la superaleacion,

o

12



> deben identificarse compuestos intermetalicos cuya estructura cristalina resulte una
superestructura de la fase matriz,

» que estas dos fases tengan una alta compatibilidad en el parametro de red,

» que los elementos constituyentes de la fase intermetdlica tengan una solubilidad

considerable en la estructura de la matriz en alta temperatura,

» que el diagrama de equilibrio presente un campo de coexistencia bifasico,

\ 7

Ademas la composicion quimica del compuesto intermetalico debe ser rica en el
elemento base de la matriz para satisfacer el requerimiento de una alta fraccion en

volumen del reforzante.

2.3 Superaleacion base material refractario

Las aleaciones con base en los elementos de las series VB y VIB de la tabla
periddica (V, Nb, Ta, Cr, Mo, y W) son ahora consideradas como posible candidatos
para aplicaciones de alta temperatura [15] debido a su alta temperatura de fusion,
razonable baja densidad (en los casos de V, Nb, Cr y Mo) y su alta solubilidad en fase 3
(bee) Titanio que permite bajar ain mas la densidad final de la aleacion.

Todos estos elementos tienen estructura cristalina bce (A2), sin embargo y tal
como se mencionara en ¢l parrafo 2.1, la ingenieria de compuestos intentada hasta el
momento ha sido introducir como fase dura a aluminuros o siliciuros del metal base
cuyas estructuras cristalinas distan mucho de ser tipo B2 y cuyos parametros de red son
mucho mayores que aquellos del material base. Esto conlleva a una precipitacion
incoherente que generalmente se inicia en borde de grano [12, 15].

Ambas caracteristicas de la precipitacion dan origen a baja ductilidad en
temperatura ambiente y baja resistencia a termofluencia en altas temperaturas. Estas
pobres propiedades pueden ser medianamente corregidas mediante tratamientos
termomecanicos que afinen el tamafio de grano de la fase precipitada y la distribuyan
homogéneamente [16]. Pero estos procedimientos dificilmente alcancen los tamafios y
distancias entre precipitados de la microestructura y/y’ de las superaleaciones base Ni.

En el afio 1992, siguiendo el concepto de superaleacion, investigadores de la
Oficina Nacional de Estudios e Investigaciones Espaciales de Francia proponen crear

dicha microestructura en otros sistemas de aleaciones [17]. Sus primeros intentos sobre
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aleaciones base Nb consistieron en fabricar aleaciones en los sistemas Nb-Co-Zr y Nb-
Ti-Al-Mo. En el primer sistema tomaron como hipotesis de trabajo la existencia del

compuesto intermetalico CoZr de estructura B2 y parametro de red acoz=3.197x10"" m

que tiene un desajuste con la red de Nb dado por & =(app —ac,z ) ayp =0.03. La

aleacion fundida NbgoCo20Zry (una de las composiciones del sistema seudo-binario Nb-
CoZr) mostré una estructura dendritica muy gruesa que consistia en dos fases: Nb (A2)
en el nicleo de las dendritas y CoZr (B2) en las regiones interdendriticas. Después de
los tratamientos térmicos de homogeneizacion de las composiciones, la caracterizacion
microestructural sugiere que este sistema seudo-binario tiene una reaccioén eutéctica que
impide el refinamiento microestructural deseado.

En el sistema Nb-Ti-Al-Mo, la hipétesis se centr6 sobre el compuesto intermetilico
ternario Ti;AlMo aln cuando su existencia es materia de controversia en la literatura.
Informan que la caracterizacién microestructural de tres aleaciones del sistema seudo-
binario Nb-Ti,AlIMo, tanto en las aleaciones fundidas como en las tratadas
térmicamente, mostré una sola fase que dependiendo de la composicién es desordenada
(A2) u ordenada (B2). Estos resultados de la observacion microestructural sugieren que
este sistema seudo-binario tiene una transicion de fase orden-desorden de segundo
grado (o continua), es decir, no existe el campo bifasico necesario para precipitar al
reforzante.

Sus esfuerzos continian entre los afios 1993 y 1997 con el sistema Ta-Ti-Al-Mo
[18,19]. En este sistema los resultados fueron similares a los hallados en el sistema Nb-
Ti-Al-Mo pero la sustitucién parcial de atomos de Ti por Zr y de Mo por Nb les
permitié obtener una aleacién que muestra una microestructura de dos fase A2+B2
similar a las de las superaleaciones. Las dos fases (matriz y precipitados) muestran una
orientaciéon cubo-cubo y una fraccién en volumen de al menos 50%. El examen por
Microscopia Electronica de Transmision (TEM) de la interfase indicé que el desajuste
entre redes es muy pequeiio. Existio, sin embargo, una importante diferencia entre esta
microestructura y aquella de las superaleaciones: la matriz es la fase ordenada B2
mientras que el precipitado es la fase desordenada A2. Varios intentos posteriores para
revertir la microestructura fueron infructuosos.

Con sus éxitos y fracasos este trabajo de investigacion fue patentado en 1996 [20].



2.4 Evaluacion de sistemas de aleaciones para el desarrollo de una superaleacion
base material refractario

Como fue mencionado en el parrafo anterior, los elementos de las series VB y VIB de la
tabla periddica (V, Nb, Ta, Cr, Mo, y W) tienen estructura cristalina bee (A2), por tanto
la segunda fase adecuada para una precipitacion coherente deberia ser una estructura
cubica ordenada y su estequiometria no deberia implicar un gran niimero de atomos en
su celda unitaria ya que esto Gltimo indicaria un parametro de red mucho mayor que el
del material base de la aleacién.

Entre alrededor de 300 compuestos binarios de estructura cubica centrada tipo B2 (cP2-
CsCl) citados en la literatura ninguno es formado con los metales refractarios. Ello
significa que no existe posibilidad de obtener una superaleacion basada en metal
refractario desde un sistema de aleacion binario.

El andlisis se extendié entonces a sistemas de aleacion ternarios. Para ello se restringid
la lista de 300 compuestos binarios de estructura ciibica centrada tipo B2 (cP2-CsCl)

con los siguientes criterios adicionales:

¢ Estabilidad térmica desde temperatura ambiente
¢ Solidificacién congruente
¢ Parametro de red, a* , cercano al del metal refractario, expresado esto ultimo en

un coeficiente 6 = (a — a*)/ a = 0,01 o menor, donde a es el parametro de red del

metal refractario.

El resultado de la busqueda queda resumido en la Tabla 1.

Aquellos compuestos que contienen metales preciosos (Au y Ag) fueron descartados del
analisis porque no son tecnoldgicamente viables.

Los sistemas ternarios que incluyen el Vanadio son interesantes, todos los compuestos
binarios B2 hallados tienen al Titanio como componente y éste tiene alta solubilidad en
Vanadio. La Figura 1 muestra una seccion isotérmica a 1045 °C del sistema V-Ni-Ti
[21], el campo a+PB no es suficientemente estrecho como para obtener una alta fraccion
en volumen de fase 3 precipitada pero se podria intentar una exploracién sobre sus
posibilidades. Sin embargo, la Figura | muestra que el seudobinario TiNi-V presenta un

punto de solidificacion eutéctico [22]. No se hallé informacion sobre los sistemas V-Co-



Ti y V-Ru-Ti pero debido a las caracteristicas comunes con el sistema V-Ni-Ti no se

espera otro tipo de comportamiento.

Tabla 1. Sistemas ternarios incluyendo un metal refractario que presentan un compuesto
binario B2 coherente.

Metal Refractario (A2) Compuesto (B2) R
CoTi 0.01
\% NiTi 0.01
RuTi 0.01
AgMg <0.01
AuMg 0.01
Nb AuMn 0.01
RuZr 0.01
Cr AlCo 0.01
AINi1 <0.01
AgMg <0.01
AuMg 0.01
Ta AuMn 0.01
RuZr 0.01
AuZn <0.01
Mo Collf <0.01
PdTi 0.01
AuZn <0.01
W CoHf <0.01
PdTi 0.01
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Figura 1. Seccion a T>1045°C del sistema Ti-Ni-V y corte seudobinario TiNi-V [21,22].
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La Figura 2 muestra las secciones isotérmicas de los sistemas Cr-Al-Ni y Cr-Al-Co a
1150°C y 900°C respectivamente. En ambos casos se observa muy baja solubilidad de

los componentes del compuesto B2 en la matriz de Cr.
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Figura 2. Secciones isotérmicas a 1150°C del sistema Cr-Al-Ni [23] y a 900°C del
sistema Cr-Al-Co [24].

Muy interesantes son los resultados mostrados por los sistemas Nb-Ru-Zr y Nb-Ru-Ti
[25] (Figura 3). El Ru es soluble hasta aproximadamente el 50%at. cn Nb [26] y a esta
concentraciéon Zr y Ti pueden intercambiarse con Nb hasta alcanzar los compuestos
RuZr y RuTi. Esto significa que un limite de fase orden-desorden entre la solucién
sélida y los compuestos debe existir ain cuando no es dibujado en la Figura 3. Si
aparece dibujado en la misma figura el campo de dos fases a+a’ donde o’ debe
interpretarse como la fase ordenada RuZr o RuTi. Estas caracteristicas convierten a
ambos sistemas en muy promisorios, sin embargo, la alta toxicidad y alto costo del Ru
complican su estudio.

La falta de informacion en la literatura sobre los diagramas ternarios de los sistemas Ta-
Ru-Zr, Mo-Co-Hf, Mo-Pd-Ti, W-Co-Hf y W-Pd-Ti [27] no permitié un rapido analisis
de la potencialidad de estos sistemas para obtener una superaleacion.

Agotadas las posibilidades con los sistemas ternarios arriba descriptos se decidio
ampliar la investigacion considerando compuestos ordenados ternarios de estructura
cibica. En la referencia [19] se discute la formacion de aluminuros complejos de
estructura B2 y composicion alrededor de X>AlY donde X=(Ti, Zr, Hf) y Y=(V, Nb, Cr,

Mo, W). En particular, tratan sobre la composicion quimica y campo de existencia de
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algunos compuestos ternarios tales como TiAlMo, Ti,AlCr y Ti;AINb. Sus parametros
de red no son bien conocidos pero parecen ser del orden de 3.10 — 3.15x107'° m, es
decir, del orden del parametro de red de Mo y W. El campo de existencia de estas fases,
tanto en términos de composicion como de temperatura, es también materia de actual

controversia.

Figura 3. Secciones isotérmicas a 1600°C (ay b) y a 1050°C (d y e) de los sistemas Nb-
Ru-Tiy Nb-Ru-Zr [25].

El compuesto Ti;AINb es ahora mejor conocido [28], la fase estable es denominada O y
su estructura cristalina es ortorrombica. La fase B2 obtenida por solidificacion es
estable en otras temperaturas y composiciones, sin embargo no presenta campo bifasico
con la fase A2 desordenada [29,30].

Una primera revision bibliografica indicd que el compuesto Ti;AlMo fue identificado
como de estructura B2 [31]. Su posible coexistencia con una matriz desordenada A2 no
resultd evidente pero tampoco pudo ser descartada. Por este motivo se decidié
profundizar su estudio. El relevamiento bibliografico sobre el compuesto Ti;AlMo y

sobre el sistema Ti-Al-Mo se detalla en la seccion siguiente.
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2.5 Elsistema Ti-Al-Mo

En cuanto a las caracteristicas de los elementos puros, puede hacerse una referencia
breve, como sigue [32].

El Mo fue descubierto en 1871 por P.J. Hjelm en Upsala, Suecia. Es un elemento de
transicion de la serie VIB y nimero atémico 42, con una abundancia de 1,5 ppm en la
corteza terrestre. Tiene un punto de fusion elevado (2617°C, [33]) y las aplicaciones
para el metal puro sacan ventaja de ello. El material puro se utiliza como resistencia en
hornos, soporte de filamento en lamparas eléctricas y electrodo para lamparas de vapor
de mercurio. El molibdeno se utiliza como agente de aleacion en algunas calidades de
acero, Permalloy y Stellite (serie de aleaciones con Cr, Co, W y Mo en proporciones
diversas). Son aleaciones muy duras y se utilizan en herramientas de corte y para
proteger superficies sometidas a un desgaste intenso.

El Ti fue descubierto por el Rvdo. William Gregor en 1791 en Creed, Cornualles,
Inglaterra e independientemente por M.H. Klaproth en 1795 en Berlin, Alemania. Es un
elemento de transicion de la serie IVB y numero atémico 22, abundante en la naturaleza
(5600 ppm en la corteza terrestre). Su temperatura de fusion es 1800°C. Forma un
recubrimiento de éxido autoprotector y de hecho resiste a la corrosion. Sin embargo el
metal en polvo arde al aire. El titanio y sus aleaciones se caracterizan por su ligereza, su
tenacidad y su resistencia a la corrosion y se emplean principalmente en aplicaciones
aeroespaciales. Estas propiedades hacen que el material sea también adecuado para
aplicaciones médicas (por ejemplo, sustitucion de la articulacion de la cadera).

El Al fue descubierto por Hans Oersted en Copenhagiie, Dinamarca, en 1825. Es un
elemento metalico, de nlimero atémico 13, el mas comin en la corteza terrestre (82000
ppm). Su temperatura de fusion es 660°C. Tiene buenas propiedades térmicas y es
maleable y dactil. El aluminio y sus aleaciones son ampliamente usados para una
variedad de aplicaciones incluyendo piezas aeroespaciales estructurales y partes de

motor.

Los sistemas binarios que forman los tres elementos mencionados presentan las

estructuras cristalinas que se citan en la Tabla 2.
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Tabla 2. Estructuras cristalinas estables en los sistemas binarios.

Simbolo

Fase Pez(li:son Prototipo e(s}p::é) i(:ll SIt)riSl:ﬁlnr?;lr?gh cori;a)?)%ioc i(j)(;es
aTi[33] hP2 Mg P63/mmce A3 0-0,4 %at.Mo
BTi[33] cl2 W Im3m A2 0-100%at.Mo
aTi[34] hP2 Mg P63/mmc A3 0-44,8%at.Al
BTi[34] cl2 W Im3m A2 0-55,1%at.Al

Ti;AL[34] hP8 NizSn  P63/mme DOy 20-38,2%at.Al
TiAl[34] tP4 AuCu  P4/mmm Ll 46,7-66,5 Yat.Al
TiAl,[34)] t[24 [4;/amd 66,7%at.Al
Ti,Als[34] 71,4%at.Al
TiAl3[34] t8 AlTi [4/mmm D02 74,2-75%at.Al
aTiAl;[34] tx* 75%at.Al
Al[34] cF4 Cu Fm3m Al 99,4-100%at.Al
Al[35] cF4 Cu Fm3m Al 0 a 0,064%at.Mo
Al;;Mo[35] cl26 Al LW Im3 7,7%at.Mo
AlsMo[35] hP12 AlsW P63 16,7%at.Mo
AlsMo[35] mC30 AlLW Cm 20%at.Mo
AlsMo3[35] mC22  AlgMo; C2/m 31,3%at.Mo
AlgzMoss[35] 37%at.Mo
AlMo[35] cl2 W Im3m A2 48 a 54%at.Mo
AlMos[35] cP8 Cr;3Si Pm3n AlS 73 a 78,5%at.Mo
Mo|[35] cl2 W Im3m A2 79,5 a 100%at.Mo

L.a resefia sobre el sistema Ti-Al-Mo se centrard sobre la evoluciéon de las

investigaciones halladas en la literatura a los compuestos de interés para este trabajo,

estos son la fase cubica ordenada B2 TiAlMo, la fase cubica desordenada de alta

temperatura A2, y eventualmente alguna interaccion de estas fases con compuestos

cercanos en composicion.
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El compuesto Ti,AlMo fue identificado por Bshm y colaboradores en el afio 1958 [31]
como una estructura ordenada de tipo CsCl (B2) mediante analisis de diagramas de
difraccion de rayos X. En un diagrama presentado por los autores (Figura 4) se observa
la transformacion de la fase bec desordenada (A2) en B2 sin que medie un campo
bifasico, como una transformacion de segundo orden. En el mismo diagrama estan
indicadas las composiciones de las aleaciones experimentales.

bec

2300 =1
Shmrser )

1960, 4.
LThS. £ 5N T
® secedor’

1560

700

LG ALT AY N

Bild 14, 3canitt TiMo-1:Al
im $ysten Titan-Molybkdan-Aluminiom

Figura 4. Seccion vertical (isopleta) de 50%eat Ti presentada en [31] mostrando la
formacion de una fase B2 en el sistema Ti-Al-Mo.

El sistema es posteriormente investigado por numerosos autores, muchos dc los cuales
enfocaron sus esfuerzos en este sistema debido al interés en las aleaciones basadas en la
fase TiAl (L1o). Se mencionaran los trabajos relacionados con la zona de composiciones
en donde se evidenciaria la presencia de la fase B2 Ti;AlMo.

e Dhzhi-Min y colaboradores (1966) [36] analizaron mediante metalografias y analisis
de difraccion de rayos X una gran cantidad de aleaciones en un amplio rango de
composiciones abarcando la esquina rica en Ti. Se refieren en sus conclusiones a la
solucién solida de estructura ciibica centrada en el cuerpo 3 sin diferenciar solucion
solida desordenada de ordenada.

¢ Hansen y colaboradores [37] estudian aleaciones en este sistema relacionadas con la
fase TiAl. Algunas de las aleaciones son identificadas como pertenecientes al campo
bifasico TiAl+A2, y otras al monofasico A2. La fase cibica ordenada B2 no es

mencionada.
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e Hamajima y colaboradores [38] encuentraron que la fase B2 identificada por B6hm
se produce durante el templado desde temperaturas entre 1000°C y 1400°C en
aleaciones de composiciones TizzMozAlj¢. Luego de un tratamiento térmico a 600°C, la
fase B2 desaparece. Determinaron un tamafo de particulas de un didmetro aproximado
de 160 A, segiin observaciones de campo oscuro en microscopio electrénico de
transmision. Destacan, ademas que el tamaiio de particula no depende de la temperatura
desde la cual se produce el enfriamiento.

e Banerjee, Krishnan y Vasu presentaron en 1980 [39] resultados experimentales en
aleaciones cercanas a la fase TiAl. Sin embargo, incluyeron una discusion sobre la
formacion de la fase B2, que no fue observada en sus experiencias. Sugieren que pudo
haber sido suprimida por la alta concentracion de oxigeno en sus muestras, o bien que
su rango de existencia sea estrecho. Las composiciones de las aleaciones analizadas por

estos autores y en las cuales podria haber sido identificada la fase B2 son:

% at % en peso
TisaAls720Mogs  54Ti 31Al 15Mo
Tis77ALssMoss  56Ti 31Al 13Mo
Tiso2AlssMo3g  60Ti 31A19Mo

Como parte de sus resultados presentaron una descripcion semicuantitativa del diagrama
Ti-Al-Mo en el triangulo desde Ti puro hasta 50% en peso Ti mediante tres cortes
isotérmicos (dos de ellos se muestran en la Figura 5). Los bordes de fase se basan en los
resultados experimentales mostrados en el mismo trabajo (las aleaciones estan sefialadas
con puntos en el diagrama) y en consideraciones surgidas a partir de los bordes de fase
binarios.

e La superficie liquidus en el sistema Ti-Al-Mo fue calculada por Danilenko y
Rubashevskii [40] en 1982. Los autores destacan el considerable interés practico del
sistema y la insuficiente investigacion que habia tenido hasta el momento su diagrama

constitutivo.
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Figura 5. Cortes isotérmicos del diagrama de equilibrio Ti-Al-Mo a 1100°C (izq.) y
1300°C (der.) presentados en la ref. [39] (composiciones en % en peso)

e Chang, Neumann y Chen [41] evaluaron en 1991 la posible formacién de
compuestos ordenados ternarios en sistemas TiMAIl, con M = V, Nb, Ta, Mo y W.
Alirman que no se ha encontrado un compuesto de tipo L2, en la vecindad de Ti,MoAl.
e Nuevas investigaciones fueron presentadas por Djanarthany, Servant y Penelle en
1992 [42]. En aleaciones con composiciones TinAls¢Moss, TizsAly¢Moss y
Ti749Al20,7Mo4 4 encontraron la presencia de la fase B2 en muestras fundidas y enfriadas
a distintas velocidades, desde enfriada rapido hasta una velocidad de 0,08°C s'. Con el
objeto de incrementar la ductilidad de las aleaciones realizaron tratamientos
termomecanicos que logran hacer desaparecer la fase ordenada.

e En 1993 Budberg y Schmid-Fetzer [43] presentaron una revision del estado del
conocimiento sobre el sistema Ti-Al-Mo. Recogen los aportes en cuanto a la existencia
de la fase B2 tanto de [31] y [38] como de [39]. Finalmente proponen diagramas de
equilibrio en secciones isotérmicas a 1600°C, 1300°C y 900°C. Este altimo se muestra
en la Figura 6. A temperaturas menores (700°C y 400°C) proponen equilibrios en la
porcion rica en Ti del diagrama.

e Das y colaboradores presentaron en 1993 [44] evidencia experimental (microscopia
electronica de transmisién) de la formacion de la fase ordenada B2 en una aleacion
TissAlsoMos tratada térmicamente a 1240°C (150 h) y enfriada en horno. Las
experiencias de difracciéon de rayos X en la misma muestra no revelan, debido a la baja

intensidad de los picos, la presencia de dicha fase.
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Figura 6. Diagrama de equilibrio a 900°C propuesto por Budberg y Schmid-Fetzer [43].

e Chen y Jones [45] identificaron la fase B2 en dos aleaciones de composiciones
TisosAls2Moss y TissAlsgMoys ambas tratadas térmicamente a 1350°C y también en la
segunda tratada a 800°C. Mediante estudios de microscopia electronica de transmision y
aplicando la técnica ALCHEMI identificaron la ocupacion de subredes. Concluyen que
el Mo ocupa indiferentemente la subred del Tiy la del Al en las fases B2 halladas.

e En el mismo aiio se publicd un trabajo de Sikora, Jaouen y Flank [46] quienes
mediante estudios de EXAFS (Extended X-ray absoption fine-structure) estudiaron la
ocupacion en la fase TiAlMo. La aleacion, estequiométrica, no recibio ningin
tratamiento térmico. Concluyen que la ocupacién deberia escribirse (Tiz)" (MoAl)®

e Das, Howe y Perepezko [47] presentaron estudios de microscopia electrénica de
transmision de alta resolucion (HREM) en una aleacion TissAlsoMos en tormo a las
interfaces B2/TiAl y B2/Ti;AL

e En 1997 Chen, Jones y Small [48], trabajando sobre el desarrollo de aleaciones
basadas en la fase TiAl, presentaron resultados en una aleacion TissAlsoMos. En
particular, muestran un campo B2 + o (solucién sélida hexagonal rica en Ti) a 1350°C y
comentan en sus conclusiones que el campo a a altas temperaturas existe en un rango de
composiciones mas amplio que el publicado previamente [43]. Las composiciones de la

fase B2 y a resultan respectivamente: TizsAls7sMog y Tizs sAlsMoya.
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o También en el afio 1997, Singh y Banerjee [49] presentaron estudios concernientes a
la fase TiAl en doce aleaciones con contenidos de Al entre 44 y 50 % at. En particular,
la muestra TiyAlsoMogs presenta dos fases, una matriz B2 y precipitacion de o
interdendritica, resultante de una solidificacion primaria en el campo B2. El
ordenamiento de la fase cibica fue determinado por microscopia electronica de
transmision.

e Con el objeto de estudiar la influencia de terceros aleantes en la fase TiAl,
Hashimoto, Kimura y Mizuhara [50], y Kimura y Hashimoto [51] proponen cortes de
diagramas ternarios Ti-Al-X calculados por el programa Thermo-Calc utilizando
resultados experimentales propios y de la literatura. El correspondiente a Ti-Al-Mo, a
1200°C, muestra una solubilidad muy baja de Mo en la fase a. La fase ordenada B2 no
es mencionada.

e Recientemente, en el afio 2000, Kainuma y colaboradores [52] presentaron
resultados experimentales, determinando los bordes de fase TiAl y Ti;Al con la fase

cubica (Ti,Mo) a la cual se refieren como “A2 o B2”,

Se concluye de esta recopilacién que:

1. La formacién de la fase B2 fue discutida, sin embargo, hay en los ultimos afios
acuerdo sobre su existencia por debajo de los 1350°C y en aleaciones ternarias
derivadas de la fase binaria TiAl. La zona de composiciones cercana al binario Ti-
Mo no fue mayormente explorada.

2. El campo bifasico A2 + B2 no se menciona, sdlo aparece sugerido en la revision de

Budberg y Schmid-Fetzer [43].

El sistema satisface, segiin este primer analisis, los requisitos basicos ya mencionados
(pagina 2.13) para dar lugar a una superaleacion. Esto es, el compuesto B2 es una
superestructura compatible con la matriz A2 base (Ti, Mo), y todos los constituyentes
del intermetalico presentan una alta solubilidad en la matriz a alta temperatura. De
confirmarse la formacion de la fase Ti>AIMo como compuesto intermetalico B2 en una
transformacion de primer orden, dando lugar a la existencia de un campo bifasico A2 +

B2, la utilizacién de este sistema se volveria promisoria.
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3 DESCRIPCION DE LAS TECNICAS EXPERIMENTALES Y DE
CALCULO.

3.1 Fundicion

Las aleaciones se fundieron en horno de arco. El horno de arco utilizado, de un Gnico
electrodo, posibilita el alcance de temperaturas de hasta aproximadamente 3000°C
mediante el arco eléctrico inmerso en gases inertes (el dispositivo comiinmente se
denomina horno de botén).
Las aleaciones se fundieron en el horno de arco con un electrodo no consumible de
tungsteno usando crisol de cobre, bajo atmoésfera de argon de alta pureza.
El proceso para lograr la minimizacion del oxigeno presente en la camara del horno
durante la fundicién involucrd los siguientes pasos:

»obtener vacio por bomba mecanica dentro de la camara

»purgar varias veces con argon

»estabilizar el flujo de argdn mediante valvula de escape

»fundir una pequefia cantidad de un metal convenientemente elegido para absorber

el oxigeno residual (normalmente denominado “getter” o absorbedor de gases
residuales).

El altimo paso se realizé inmediatamente antes de la fundicion de cada boton. Se fundia
una pequeiia cantidad de aleacion de Zr-Ti colocada en un compartimiento separado,
adecuado para que reaccione térmicamente con el oxigeno residual que pudiera quedar
en la cdmara.
Cada botén se refundiéo 4 veces sin cambiar las condiciones dentro de la camara,
invirtiendo cada vez el boton formado, para lograr homogeneizacion. Las condiciones
de cada etapa, seleccionadas luego de la optimizacion de las variables del proceso
fueron: la intensidad de corriente de aproximadamente 200 Amperes y la duracion de la

operacion de fundicién en cada etapa de 30 a 60 segundos.
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3.2 Preparacion metalogrdfica y observacion.

En todos los casos el desbaste grueso y fino de las muestras se hizo utilizando papeles
esmeriles de Carburo de Silicio (CSi) de granulometria: 220, 280, 320, 400 y 600, en
maquina de abrasion rotativa con lubricacion acuosa. Luego de desbastar con papel de
600, se continuaba el pulido usando pasta de diamante de 6 y 1/4 um. En todos los casos
siguid un pulido ataque en paiio fino con una soluciéon de dicromato de amonio diluida
en HF al 0,5%.

El ataque final para revelar la estructura fue 67% de agua destilada, 30% de HNO; y 3%
de HF, denominada 65:30:5.

Para la observacion por metalografia dptica se utilizoé un banco metalografico Reichert-
MEF II con fuente de lampara de vapor de mercurio y dispositivo para trabajar bajo luz
polarizada.

Para la observacion por microscopia electronica de barrido se empleé un Microscopio
Electrénico de Barrido (MEB) modelo PSEM-500 marca Philips que permite trabajar
con aumentos desde 12X hasta 80000X.

En las observaciones realizadas con este microscopio los contrastes que dan sensacion

de relieve, son una buena aproximacion de la topografia de la muestra.

3.3 Mediciones de composicion en microsonda electronica.

Esta técnica fue empleada, para medir la composicién de cada una de las fases y/o zonas
de solidificacion identificables en las distintas muestras. El microanalisis cuantitativo se
realiz6 con una Microsonda Electronica CAMECA SXS50, operando con un potencial
acelerador de 20 KV. La microsonda electronica utiliza un haz de electrones acelerados
focalizado sobre el punto de la muestra a analizar. Alli se produce la emision de
radiacion X caracteristica de todos los elementos presentes en el microvolumen
estudiado. Esta radiacién es analizada mediante espectrometros con cristales
monocromadores.

Las mediciones obtenidas fueron recibidas ya procesadas con los programas CALIB,
DECLAR y QUANTI que contiene el equipamiento de analisis adosado a la

microsonda.
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En cada caso se hicieron no menos de 20 mediciones puntuales, midiendo las
composiciones de los tres elementos a determinar y calibrando el equipo con patrones

puros para cada sesion.

3.4 Obtencion de diagramas de difraccion de rayos X.

Para obtener los espectros de rayos X se emple6 un difractometro tipo PW3710 BASED
PHILLIPS. Se utiliz6 radiaciéon Ka; y Ko, del Cu con monocromador para evitar la
radiacion KB. Los datos fueron procesados mediante el programa PC-APD que contiene
el sistema de analisis que acompana al difractémetro.

En todos los casos las muestras fueron analizadas bajo la forma de polvos. Este se
obtuvo limando con lima diamantada.

Los espectros experimentales se compararon con simulaciones mediante el método de

Rietveld para la identificacion de las fases A2 y B2.

3.5 Observacion por microscopia electronica de fransmision

Esta técnica se utilizd con el objeto de verificar la presencia e identificar
cristalograficamente las fases. Se midieron, ademas, composiciones por EDS (Analisis
dispersivo en Energia) en casos en que la composicion no pudo ser establecida en la
microsonda electronica debido al pequeiio tamaiio de las zonas de interés. El equipo
utilizado es Philips TEM 200 + EDAX.

Las probetas para microscopia electrénica de transmision se obtuvieron cortando
laminas gruesas (aproximadamente | mm) con una maquina de electro-erosion; luego,
se desbastaron mecanicamente con papel de carburo de silicio hasta un espesor de 0,2
mm y, finalmente, la pelicula delgada se prepard con una electro-pulidora de doble jet.
El electro pulido se hizo a (-10) °C bajo una tension de 13 V y con una densidad de
corriente de aproximadamente 10 mA/mm® La solucion usada fue 55% Methanol-35%
Butanol-10% Acido Perclérico.

Los diagramas de difraccién electronica se obtuvieron bajo potenciales aceleradores de

160 kv y 200 kv y con longitudes de camara de 620 mm y 750 mm. La calibracion de la
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longitud de camara se hizo con una muestra de Au. La indexacion de los diagramas se

detalla en cada caso mas adelante.

Cabe mencionar aqui brevemente el efecto en los patrones de difraccion del
ordenamiento de la red cibica. Una descripcion detallada puede encontrarse en la
referencia [53].

En la estructura cristalina de alta temperatura, una estructura cubica centrada en el
cuerpo totalmente desordenada A2, ocurren las llamadas reflexiones prohibidas (en las
posiciones correspondientes a valores impares de (h+k+/) la intensidad es nula).

Si la fase A2 se ordena parcialmente en una estructura B2, de modo que ambas subredes
son ocupadas preferencialmente por distintos tipos de atomos, en las posiciones
prohibidas no ocurre ya extincion total sino que se observan puntos de intensidad
generalmente débil.

Si un ordenamiento posterior de la fase B2 tiene lugar (en, por ejemplo, una estructura
L2)), involucrando mas de una celda original, nuevas reflexiones aparecen en
posiciones correspondientes a indices fraccionarios con intensidades mayores que las de

ordenamiento B2 (una exposicion mas detallada se encuentra en ¢l Apéndice).

Finalmente, en los casos en que se observo ordenamiento, fue necesario disponer de una
técnica que permitiera discernir si se estaba en presencia de una unica fase ordenada o
esta coexistia con zonas desordenadas (morfologia bifasica). Para ello se obtuvieron
imagenes de alta resolucion (microscopio Philips TEM 200 + UT, con resolucion de
0,19 nm).

L.a microscopia de alta resolucidén permite obtener imagenes representativas de la
estructura a escala atomica. El procedimiento consistié en la orientacién del especimen
de forma tal que el plano de interés fucra perpendicular al eje éptico del microscopio.
Ese paso fue verificado mediante el anélisis del patrén de difraccion. Luego se
obtuvieron las imagenes de alta resolucion a 560 KX. El analisis de estas imagenes
requirié del filtrado mediante transformacion de Fourier. Se utilizé el mend FFT del
programa provisto por Philips. El procedimiento consiste en un analisis de frecuencias,
basandose en el hecho de que la estructura periddica que se intenta analizar es
representable por una funcion periddica. Las imagenes son transformadas al espacio de

frecuencias, definidas como el nimero de variaciones de brillo por columna o fila de la
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imagen. Se obtiene asi la transformada de Fourier de la funcion espacial, similar a la
imagen de difraccion electronica obtenida por el sistema optico del microscopio. Esta
imagen, descripta en términos de frecuencias, puede ser filtrada para eliminar el ruido,
conservando las frecuencias representativas de la estructura base y del ordenamiento. La
antitransformada sera entonces una imagen que evidencia inicamente la periodicidad de
la estructura.

Se muestra en las Figuras 7, 8 y 9 el tratamiento que se dio a una muestra CusaZnyg [54],
que experimenta un ordenamiento A2/B2, con esta técnica. La sucesion de imagenes
representa la imagen original (Figura 7), su transformada de Fourier (Figura 8) y una
primer antitransformada obtenida tomando todas las reflexiones y eliminando el ruido
(Figura 9 (a)). En esta ltima se evidencia la presencia del ordenamiento en la
diferenciacién por contraste de grises de dos subredes. La zona ordenada es mayor al
tamafio de la foto, por lo cual se observa un solo dominio ordenado. En la tltima
imagen (Figura 9 (b)) se suman dos antitransformadas: la mostrada en la Figura 9 (a) y
otra obtenida sélo a partir de las reflexiones de ordenamiento. D¢ esta manera se

aumenta el contraste y se hace mas evidente la diferenciacion de las dos subredes.

3.30



Figura 7. Imagen de alta resolucion con eje de zona [100] en una muestra Cus,Znyg [54].

Figura 8. Transformada de Fourier de la imagen de la Figura 7.
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3.6 Tratamientos isotérmicos

Para realizar los tratamientos térmicos de homogeneizacion y de equilibrio, se usd un
horno con resistencia de Kanthal marca Chevenard-Joumier y un controlador de
temperatura marca Honeywell modelo UDC-2000.

Las aleaciones fueron encapsuladas en tubos de silice bajo atmosfera de argén. El tubo
del encapsulado fue previamente limpiado cuidadosamente con solucién sulfocréomica,
luego enjuagado con agua destilada y secado en mufla. Para evitar posibles reacciones
con la silice, las aleaciones se recubrieron con laminas de tantalio previamente
decapadas y desengrasadas.

Luego de hacer vacio dentro del tubo, se realizaron purgas con argén de alta pureza y se
sellaron a una presion de argon tal que, a la temperatura del tratamiento, la presion fuera
levemente superior a la atmosférica.

Para controlar la temperatura del horno durante los tratamientos se usaron termocuplas
de Pt-Pt 10%Rh.

Al dar por finalizado los tratamientos térmicos las probetas se templaron, es decir se
enfriaron hasta temperatura ambiente sacando los tubos rapidamente del horno y
sumergiéndolos en un recipiente con agua (templado en agua) sin romper el tubo. Sélo
en un caso, que se detalla en la seccion correspondiente a tratamientos térmicos del
desarrollo de la tesis, se realizo el enfriado de la muestra dentro del horno para lograr un

descenso mas lento de la temperatura.

3.7 Calculos ab-initio: TB-LMTO-ASA

Durante las dos décadas pasadas se han realizados notables avances en el calculo de
propiedades estructurales, quimicas, eléctricas y magnéticas de materiales. La base de
esta evolucion se encuentra en el desarrollo de aproximaciones tedricas basadas en
mecanica cuantica, un ejemplo de ello es la Aproximacion de la Densidad electrénica
Local (LDA) y su implementacion en la forma de programas de computacion altamente
eficientes como el LMTO (Linear Muffin Tin Orbital) o el LAPW (Linear Augmented
Plane Waves) [55].
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El método LMTO (Linear Muffin Tin Orbital) permite calcular la energia total de
elementos solidos cristalinos y compuestos ordenados en el estado fundamental (T=0
K). Las siglas se refieren al modelo de potencial propuesto para resolver la ecuacion de
Schroedinger de un electron (MT, potencial esférico alrededor de cada nicleo, sin
superposicion, y constante en los intersticios) y a la solucion que se obtiene (LO, una
combinacion lineal de orbitales atomicos).

El método utilizado en este trabajo es el de primeros principios tight-binding-linear-
muffin-tin-orbitals (TB-LMTO-ASA) presentado por O. K. Andersen en [56]. Se utilizé
la aproximacion ASA (Atomic Sphere Aproximation), que establece los radios de las
esferas muffin tin de manera tal que el volumen de la celda resulte igual a la suma de los
volumenes individuales. Ademas, utiliza la solucién de la ecuacion de Laplace en los
intersticios (onda plana). A modo de ejemplo se presenta en la Figura 10 una
esquematizacion del potencial para una red cubica simple.

La correccion Tight Binding (TB) introduce una transformacion de apantallamiento
(screening) que consiste en proponer funciones denominadas MTO-ASA’s de corto
rango localizadas. Esto permite realizar calculos de LMTO mas precisos en el espacio
real [57]. El calculo por medio del método TB-LMTO-ASA permite obtener pares de
valores de energia total (Er) y dimensiones de la celda para una dada estructura y
composicion quimica de elementos intervinientes. La minimizacion de la energia para
un conjunto de estructuras ordenadas obtenidas variando el volumen de la celda, da
como resultado la energia del estado fundamental (Er a T=0 K). Los parametros que
deben introducirse en el calculo son: nimero atdmico, estructura electrénica de los
elementos puros intervinientes, simetrias de la celda cristalina y ubicacion de los

atomos.

Vetr

S
VRS

(a) b)

Figura 10: Esquematizacion del potencial para una red ctibica simple en la
aproximacién ASA [57]. (a): Proyeccion [100] (Sg, muffin tin) (b): Pot. Efectivo
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3.8 Calculos de diagramas de fases bcc isotérmicos: MVC.

Cualquier estudio de la estabilidad de fases tiene que empezar con expresiones
confiables y precisas para la energia y la entropia en funcion de la composicion y
temperatura.
Sanchez, Ducastelle y Gratias probaron que, dentro de un modelo tipo Ising, cualquier
funciéon de la configuracion de una aleacion puede ser desarrollada en forma
aproximada en términos de entidades basadas en cimulos de sitios de la red
conteniendo progresivamente un mayor numero de puntos o sitios de la red. Asi, estos
cumulos de sitios de la red son los bloques fundamentales sobre la base de los cuales se
pueden describir las propiedades configuracionales de una aleacion [58].
Debido a que los estados de equilibrio a una temperatura finita 7 se obtienen
minimizando la energia libre de Gibbs G para una composicion (o potencial quimico)
dada, es conveniente mostrar aqui en forma suscinta como se llega a su desarrollo
truncado utilizando un cimulo basico representado por el tetraedro de Figura 11.
Siguiendo la descripcion detallada por Inden y Pitsch en [61], y por Schon [59], la
energia libre de Gibbs esta dada por
G(N,T,P,N,)=U(N,T,P,x,)-TS(N,T,P,x,)+ PV(N,T,P,x,)

U(N,T,P,x;)=TS(N,T,P,x,) = PV(N,T,P,x, )+ NY_ p1,x,

donde, U es la energia interna, S es la entropia del sistema, P la presion, N el niimero
total de atomos, x; las fracciones molares de las especies componentes y x4 los
potenciales quimicos. En sistemas sélidos es comiin despreciar el término PV porque la
variacion de volumen es pequeiia en comparacion con otras cantidades y no tiene
influencia en el minimo de G.

Para minimizar la energia libre G con restriccion sobre los valores de los potenciales
quimicos, como ocurre cuando co-existen dos o mas fases en equilibrio, es mas

adecuado utilizar la funcion F definida por,

F(N,T,x,,4t,)=U(N,T,P,x,)~TS(N,T,P,x,)~ N u,x, Ecuacion|

F(N,T,x,1)=G(N,T,x)-NY ux,
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ya que esta funcion tiene un minimo para un conjunto {xi}y de fracciones molares y para
este conjunto, el hiperplano tangente a la funcién G es paralelo al hiperplano definido
por los potenciales quimicos calculados en el conjunto {xi}.
El método elegido para el desarrollo truncado de la funciéon F utilizando un cimulo
basico es el Método de Variacion de Ctiimulos (MVC) (cuyo nombre original es Cluster
Variation Method, CVM). Este método fue inicialmente propuesto por R. Kikuchi en
1951 [60] para el calculo analitico de la entropia configuracional S. Se basa en la
definicion de un arreglo basico de atomos, cumulo basico, que contenga todas las
interacciones a ser tenidas en cuenta en el problema.
La entropia se evaliia de acuerdo a

S=kgln W,
donde W es el numero de arreglos que pueden obtenerse para ciertos valores de las
probabilidades de ocupacion de los cimulos basicos y de todos sus sub-ctimulos. Si el
arreglo basico es el tetraedro de la Figura 11, con sitios n, m, 0 y p, se denomina

probabilidad de ocupacién p,",",’,‘,i,,, a la probabilidad de encontrar atomos de tipo i, j, ky /

en sitios n, m, o y p respectivamente.

Figura 11. Tetraedro irregular en la estructura bcc.

Para una estructura bcc, el desarrollo de la entropia S resulta

S =~ksN| 6 Plmey I00lm, =120 pin, I plh, +33" p2, Inpl, +4) " pi Inplt = > pl Inp;,
ikl ijk i ik i

donde los coeficientes 6, -12, 3, 4 y { corresponden al nimero de arreglos atomicos (de

la dimensién correspondiente) por punto. El signo positivo o negativo obedece a una

correccién por solapamiento [61].
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Los restantes términos de la Ecuacion 1 pueden también desarrollarse en funcion de las

probabilidades de ocupacién p?*

nmop *

Asi, el tercer término puede escribirse como:

=S ] ) Pl

ikl

donde el asterisco (*) en los potenciales quimicos indican un estado de referencia tal
que Z i =0
i

La energia interna U resulta:

_ kkokgk Rikokiky kkoksk
U - q ne ‘N zgnmop ‘pmlnopj )
kikakok,
k& k. 7 kk,k
donde ¢"** N es el nimero de tetraedros en una red de N puntos, y g“¥**: eg |3
nmop

energia correspondiente a la configuracion £ & k; k4 en el tetraedro nmop.
La expresion de la energia interna puede simplificarse si se utilizan parametros w
referidos a la mezcla en la aleacion, segin:

kikokiky

kikokike hhhh
1) =g -4

nmop nmop nmop
h=hkqk3k,

Cada uno de estos términos @ escritos para un tetraedro se relacionan en la estructura

bce con los correspondientes a configuraciones de menos atomos en la forma:

bt
M

3 kok k A a2 ~k ky ~ : ~ ~kky ~kkok
Wit = (g ol + ol + o)+ G(of) o)+ B@S 1@t 4 Gk g Gl ¢ G

@
Los supraindices (/) y (2) se refieren a interacciones de primer y segundo orden

respectivamente.

Para una aleacion binaria s6lo cuatro de los parametros @ son independientes y
corresponden a las configuraciones basicas de las estructuras binarias B2, B32, DO3
A3By DO3 AB; (ver su descripcion en Tabla 3). Los parametros independientes pueden
elegirse entre todos los posibles, debiendo figurar al menos un parametro de energia de
tetraedro.

Para una aleacion ternaria, los parametros @ a tener en cuenta son 18. Un nimero de 12
corresponden a los ya mencionados para cada uno de los tres sistemas binarios

involucrados. Los 6 restantes corresponden a las configuraciones basicas de las

estructuras ternarias L2,y F43m (ver su descripcién en Tabla 3).
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Tabla 3. Designacion de las estructuras cristalinas intervinientes en los célculos.

Designacién Strukturberich  Simbolo de Pearson  Prototipo  Grupo espacial

B2 cP2 CsCl Pm3m
B32 cF16 NaTl Fd3m
DO3 cF16 BiF, Fm3m
L2, cFl6 AlCusMn Fm § m

- cF16 CuHg,Ti F43m

A2 cI2 W Im3m

Procedimientos habituales utilizados para la estimacion de los parametros @ son a
partir del ajuste a valores experimentales de las entalpias de formacién de los
compuestos intermetalicos involucrados 6 bien la utilizacion de una técnica de prueba y
error para ajustar equilibrios de fases conocidos experimentalmente [59].

Cuando no existen datos experimentales que ayuden a determinar el conjunto adecuado
de parametros @, estos tienen que ser calculados. El problema de la falta de datos se
agudiza cuando se trata de sistemas multicomponentes donde los mismos son escasos o
directamente inexistentes. Por lo tanto es necesario una manera rigurosa de determinar
las energias de formacion de los compuestos intermetalicos involucrados, para lo cual es

imprescindible recurrir al uso de célculos de primeros principios como el método
LMTO.

Cuando se utilizan energias de formacion de compuestos intermetalicos, tanto
experimentales como calculadas por primeros principios, los parametros @ se pueden
estimar resolviendo el sistema de ecuaciones dado por la siguiente relacion para

sistemas binarios [59]:

AE-AB 0 0 Y% X
AE_B2 0 0 0 2
F =6N % x(5 ABAB 75 ABBE a)é')’ a)(’:f ) Ecuacién 2
AE,.B32 1 0 4 U
AE . AB; 01 % XU

y adicionando las ecuaciones en Tabla 4 para sistemas ternarios.
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Tabla 4. Configuraciones ternarias y parametros de interaccion [59]

Configuracion  Estructura AE .
CCBA L2, 6™ + F gy + 2wg + o)
CBCA Fa3 65" + Y (g + 0 )+ g + o + oy
m
BBAC L2, 66" + K ws + 2wl + o)
BABC Fi3 65" +/(a)(2) + “’(2) )+ wm +(‘)(n +(‘)u)
“43m
AABC L2, 5 4 S 0F + 2l + o))

~ACAB AC AB
ABAC ~ + /(a)m (2, ) + “’(n + ("m + ),
F43m

Para el calculo del equilibrio entre dos fases se sigue la siguiente metodologia:

Se busca en primer lugar la configuracion estable de cada fase, minimizando la funcién
F en funcién de las probabilidades de ocupacion. Este proceso puede hacerse con la
ayuda del método Natural Iteration (NI) debido a Kikuchi [62], el cual define una
ecuacion para hallar las configuraciones estables como puntos fijos del espacio de
configuraciones. La bisqueda de estos puntos fijos se realiza mediante un algoritmo
iterativo y comparando puntos sucesivos con una condicién de convergencia. Una vez
hallada la configuracion estable para cada fase, se busca la condicion de equilibrio de
dos fases, esto es, la igualdad de los potenciales quimicos de cada elemento en ambas
fases. Si no se verifica esta condicion, se varian los potenciales quimicos y se vuelven a
hallar las configuraciones estables.

l.a metodologia descripta estd implementada en dos programas de computacion
(cvml17bf2 (diagramas bcc binarios) y cvml7bf2a (diagramas bcc ternarios))

desarrollados por Schon [59], los cuales fueron utilizados en los calculos de esta tesis.
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4 CALCULOS DE ENERGIA DE COHESION A T=0K PARA
ESTRUCTURAS DE COMPOSICION TiseAlysMoss.

El objeto de los calculos de esta seccion es la discusion de la estabilidad relativa de los
posibles compuestos de composicion TispAlsMoas. Las fases a tener en cuenta son la
estructura totalmente desordenada A2, estable a alta temperatura, y sus posibles
ordenamientos, estructuras semiordenada y totalmente ordenada (en la Tabla 3 se
completa la designacion de la fase A2).

Se expone en primer lugar la investigacion acerca de la estructura de los compuestos
totalmente ordenados.

El estudio de las fases parcial y totalmente desordenadas se realizé mediante el método
de Connolly — Williams [63]. Este es un método de inversion (SIM, structure inversion
method). Se basa en la consideracion de una geometria basica, en este caso el tetraedro
irregular ya descripto en la seccion 3.8 (Figura 11), y las posibles ocupaciones de los
cuatro tipos de sitios por los tres elementos Ti, Al y Mo. Asi se define un grupo de 21
estructuras obtenidas por traslacion de las configuraciones basicas. Luego la energia de
cualquier configuracién puede expresarse como combinacién de las correspondientes a

las 21 estructuras, esto es, un desarrollo truncado en la aproximacion del tetraedro.

4.1 Especificaciones de los cdlculos de energia total a T = 0K por TB-LMTO-ASA.

El método elegido para el calculo de los compuestos ordenados es, como ya se
menciond, TB-LMTO-ASA [56]. El método se usé en la aproximacién ASA (atomic-
sphere approximation), incluyendo correcciones relativistas.

La eleccidn de la red de puntos en el espacio k demand6 una serie de calculos para
asegurar la convergencia con la red elegida. Se hicieron corridas del programa para
dimensiones 8°, 10°, 12°, 14% y 16°. En todos los casos se impuso una convergencia en
energia total de 0,06 mRy/atom. La diferencia entre el valor obtenido con una red de 8’
y de 10° fue de 0,03 mRy/atom. Esta es ya una convergencia aceptable, dado que es
menor que la precision de cada corrida. Por lo tanto se eligié una malla en el espacio k

de 8’ puntos k (152 puntos k en la zona irreducible de Brillouin) para todos los calculos
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de energia total. Un tamaiio de red mayor, ademas de ser innecesario, habria aumentado
el tiempo de maquina.

Se trazaron curvas de energia versus parametro de red, obtenidas relajando la red
(variando el parametro de red) mientras se mantenia constante la forma de la celda,
segin el comunmente llamado modo de respiracién. Las curvas fucron ajustadas a
polinomios de grado 3. Identificando el parametro de red que hace minimo el valor de la
energia en estas curvas se obtuvieron los valores de energia de equilibrio.

El siguiente paso fue la obtencién de las energias de formacion de los compuestos de
interés. Esta se define como la energia total de la estructura en su volumen de equilibrio
menos el promedio pesado por las concentraciones respectivas de las energias totales de

los elementos puros en sus volumenes de equilibrio. [64]

E.=E,-c,E,—c E,~c.E. Ecuacion 3
Deberia observarse que a pesar de que algunos compuestos muestren una energia de
formacién positiva, este hecho por si sélo no implica inestabilidad. La tendencia a
formar un compuesto o a separarse en fases deberia ser evaluada teniendo en cuenta la
energia del compuesto junto con la de las posibles fases que podrian existir en esa

composicion.

4.2 Calculo de energia total en compuestos ordenados

4.2.1 Compuestos ordenados de composicion TisyAl;sMoss

Se realizaron calculos tendientes a encontrar la estructura cristalina mas estable
correspondiente a una configuracion totalmente ordenada de composicion TispAl2sMoas.
Para ello se evaluaron las posibles configuraciones teniendo en cuenta la estructura de
origen bcc. Como en una Unica celda cubica centrada no pueden ubicarse en forma
periodica tres tipos diferentes de atomos, se debid considerar una superestructura de
doble parametro de red y las posibles distribuciones de atomos de los tres tipos en ella.
Las estructuras tenidas en cuenta varian en la distribucion de atomos de Al y Mo,
mientras que loa atomos de Ti ocupan siempre los sitios de tipo (1/2, 1/2, 1/2). Este
criterio se sigui6 de acuerdo a lo informado por Sikora, Hug y Flanck [65], donde surge

de su estudios mediante EXAFS que el compuesto TispAlosMo,s deberia escribirse Ti
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(AlLMo) en referencia a la ocupacion de una subred por Ti y de la otra por Al y Mo
indistintamente. Esta descripcién es acorde con una estructura de tipo B2. En nuestro
caso respetamos la ocupacion preferencial de los 4tomos de Ti por una subred y en la
otra buscamos ordenamiento en los d&tomos de Al 'y Mo.

Resultaron seis posibles estructuras que se muestran en la Figura 12. Mas detalles de su
cristalografia se encuentran en la Tabla 5, donde se pueden leer también las energias de
formacion resultantes.

La estructura ordenada de menor energia es la llamada “6”, coincidente con una
estructura L2,. Por lo tanto, el compuesto totalmente ordenado de composicion
Ti,AIMo que sera tenido en cuenta en la comparacion con las estructuras parcial y
totalmente desordenadas sera esta estructura L2, de energia de formacion (- 31,09

mRy/at).
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Estructura 1 Estructura 2

Estructura 5 Estructura 6

Figura 12. Estructuras totalmente ordenadas de composicion TispAlzsMoas. Los
atomos de Ti no estan dibujados, ocupan los sitios (1/4,1/4,1/4). Los circulos de
diferentes tonalidades representan atomos de Al, unos, y de Mo los otros.
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Tabla 5. Cristalografia y energias de formacion calculadas por TB-LMTO-ASA de las
seis estructuras totalmente ordenadas evaluadas para la estequiometria TisoAlzsMoys
(Para las posiciones de Wickoff ver Ref. [66]).

1 2 3 4 5 6
Simbolo de tP4 tP32 aP16 cP16 tP4 cF16
Pearson
Grupo , -
espacial P4/mmm P4mm P1 P2/m3 P4/mmm Fm3m
N de grupo 123 99 I 200 123 225
espacial
Re"g‘;" de | a=ab | c=2a=2b a=c=2b a=b=+/2 ¢
Angulos o=p=60°,
entre los cjes =90°
Sitios de Ti _ _
(pos.de | 2hz=ig | AOXHE | TSR g5 2 8¢
Wickoff) y=ie
4dx=1/4 | lax=3/4 y=0
z=3/8 z=1/4
4d x=1/4 | lax=1/4 y=0
7=5/8 z=1/4
4d x=1/4 | lax=3/4 y=0
z=7/8 z=3/4
lax=1/2
y=1/2 z=3/4
la x=0 y=1/2
z=3/4
la x=1/4 y=0
z=3/4
lax=0y=1/2
z=1/4
Sitios de Al 12 x=0 v=0
(pos. de b laz=0 z=Oy 1b la 4a
Wickoff)
laz=l | 1RXTV2y=0 5
z=0
_ la x=3/4
1b z=1/4 y=1/2 7=0
_ la x=3/4
bz=34 | 1p =1
2c z=1/4
2c z=3/4
Sitios de Mo -
(pos. de la laz=1/4 l_al)/(2—;/=40 la Ic 4b
Wickoff) Y=
_ la x=0y=0
la z=3/4 7=l 3d
o lax=1/2 y=0
1b 2=0 =1/
lax=1/4
=12 | n=in
2c z=0
2cz=1/2
Er (mRy/at) -28,52 -29,19 -28.33 -28,57 -29,09 -31,09
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4.2.2 Compuestos bce ordenados de los sistemas binarios y del ternario incluidos en

el método de inversion.

Se realizaron los calculos por TB-LMTO-ASA de las energias correspondientes a varias

estructuras como base para el calculo de las estructuras desordenadas. Estos son los

constituyentes puros en la estructura bec, las estructuras binarias B2, B32 y DO3 y las

estructuras ternarias L2) y F43m del sistema ternario Ti-Al-Mo. En la Tabla 6 se

muestran sus valores de energias de formacion, y en la Figura 13 se grafican las curvas

correspondientes de energia total en funcion del parametro de red.
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Figura 13. Curvas de energia total versus parametro de red para los compuestos

ordenados (radio de B6hr=0,53A).
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Tabla 6. Energias de formacion de los compuestos ordenados y desordenados (radio de

Bohr=0,53A).
Estructura a (radio de Bohr) Er(mRy/at)  Eg (mRy/at)
Al bee 12 -484297,638 0
Ti bee 12,1 -1704760,32 0
Mo bee 12 -8091097,76 0
TiAl B2 11,85 -1094559,84 -30,87
TiMo B2 11,9 -4897938,46 -9,42
AlMo B2 11,8 -4287699,94 -2,25
TiAl B32 11,88 -1094541,14 -12,16
TiMo B32 11,95 -4897941,34 -12,31
AlMo B32 11,72 -4287720,49 -22,79
Ti3Al DO; 11,99 -1399663,08 -18,43
ALTi DO; 11,9 -789418,938 -5,63
Tiz;Mo DOs 11,93 -6494526,48 -8,5
Mo;Ti DO; 12 -3301353,18 -13,08
Al;Mo DO; 11,7 -2385995,21 2,46
MosAl DO; 11,86 -6189402,95 -5,22
Ti,AlMo L2, 11,9 -2996260,09 -31,09
TiAl2Mo L2, 11,77 -2691134,65 -21,31
TiAlMo, L2, 11,83 -4592820,98 -7,61
Ti,AlMo Fd3m 11,9 -2996245,32 -16,31
TiAlL,Mo F43m 11,81 -2691134,54 -21,21
TiAIMo, F43m 11,87 -4592831,99 -18,62
Ti,AlMo A2 - - -15
Ti,AlMo B2 - - -25,6
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4.3 Calculo de la energia total de las fases semiordenada y desordenada a T=0K

4.3.1 Calculo de las interacciones de ciumulo

Para poder calcular la energia de formacién de la fase desordenada A2 se recurri6 a un
método de inversion tipo Connolly-Williams. El método se basa en la consideracion de
estructuras de pocos atomos (cumulos) que puedan describir la red y que contengan
todas las interacciones a ser tenidas en cuenta. De este modo, la energia puede escribirse
como suma de pardmetros relacionados con las energias de interacciéon de estas
estructuras menores pesados por funciones de correlacion definidas convenientemente.

Se escribe entonces:

E, = Z V.Y, Ecuacion 4
i

Donde v; son parametros de interacciéon de cimulo dependiendo del tipo de red (esto es,
fce, bee, etc) para un dado sistema y x; son funciones de correlacion dependientes de
probabilidades de ocupacién de ciimulos. La suma se extiende sobre todos los posibles
ctimulos, a pesar de que en la practica se limita a una cierta aproximacién. En este
trabajo consideramos todos los cimulos dentro de la aproximacion del tetraedro
irregular. En la Figura 11 se seflalan los cuatro tipos de sitios diferentes en el tetraedro
(llamados n. m, oy p).

En este desarrollo las funciones de correlacion pueden calcularse a partir de las
probabilidades de ocupacion, pero los pardmetros de interaccion v; son desconocidos.
Por ello se aplica un método de inversion (SIM) o método tipo de Connolly-Williams,
que consiste en escribir un desarrollo similar para una serie de compuestos ordenados
cuyas energias puedan conocerse por otro método. Pueden ser energias experimentales o
calculadas. Si se escriben tantas ecuaciones como parametros v; necesitan conocerse,
estos pueden ser facilmente obtenidos. Nos basamos para esto en que la dependencia de
los parametros v; se da unicamente con el tipo de red y no con la composicion.

Una vez obtenidos, puede escribirse ¢l desarrollo para otra estructura cuyas funciones
de correlacién pueden calcularse y cuya energia se quiere conocer. En este caso,
aplicamos el método de inversion para calcular las energias de las fases totalmente

desordenada A2 y parcialmente ordenada B2.
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4.3.2 Cdlculo de las funciones de correlacion de los compuestos ordenados y
obtencion de los parametros de interaccion.

Seguimos el formalismo descripto por Inden y Pitsch [61].

El primer paso es definir un operador o, de sitio que toma los valores +1, 0 or -1 si el
sitio n estd ocupado por un atomo de Ti, Al o Mo respectivamente. Contamos, por lo
tanto, con una variable de punto cuyo dominio es de tres valores. Para obtener una base
de funciones de o, debera contarse entonces con tres funciones de punto. Elegimos, de
acuerdo a Inden y Pitsch, /, o, y o,’. Las funciones de correlacion para describir el
problema de una aleacion ternaria se formaran entonces como productos de estas
funciones de punto promediados sobre todos los cimulos equivalentes en el cristal.
Tomando el tetraedro irregular como el cimulo maximo en la estructura bec, las

funciones de correlacion en la aleacion ternaria toman la forma:

X, = <G::_102-l0,;’-16;j ‘l>, Ecuacion 5
Donde n, m, o y p denotan el sitio del tetraedro y #;, i, iz e iy =1, 2, 0 3 (tipo de
elemento).

El miembro de la derecha de la Ecuacion 5 puede ser calculado a partir de las

probabilidades de encontrar atomos k;, &, k3 y k4 en sitios n, m, o y p de la forma:

_ =t -1 __g-l =1\ ZZZZ kyk ok kg . ..
xl - <O-n O-m O'o O-p - M:,k, Mizkz M:,k, Mt,,k_, pnmop Ecuacion 6
k

v ke ks &y

Donde &y, k; ,k; ks =1, 2, 0 3 para adtomos de Ti, Al o Mo respectivamente.
La matriz M en la ecuaciéon contiene la informacion proveniente del operador de
L1 -1
ocupacion de sitio y tiene la forma: M={1 0 -1
1 0 -1
El conjunto completo de funciones de correlacion es de 80 (K'-7, con K=3 , el niimero
de elementos en la aleacion y r=4, el cimulo mas grande). Esto llevaria a una expansion
de la energia en 80 términos. Sin embargo, como los parametros de interaccién v;

poseen simetrias de los sitios atomicos y de las decoraciones de las funciones de punto
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(indicadas por el supraindice en cada una de ellas), sélo 21 de ellos permanecen como
distintos. En consecuencia, las funciones de correlacion pueden ser agrupadas dando

lugar a una expansion en 21 términos. Esta agrupacion se detalla a continuacion.

To = ctmule vaciv
Ty = (Tn) + (7)) + {70) + {7p)
z = (a3) + (02) + (a2) + (a7)
z3 = (On0m) + (750p)
T4 = (Tn05) + (TmTp) + (Tn0p) + (T o)
25 = (@2an) +{a20p) + (1002 ) + (@.02)
Ze = (027,) + (0hap) + (akp) + (aha0) + (aa02) + (Aot + (F0) + (A7)
z7 = (o) + (a5o7)
28 = (ams) + (Tmep) + (rams) + (ol
Lo = (nm0o) + (T p) + (Falop) + (Tn000p)
210 = (20 ao) + (020ma,) + (Tnd2a,) + (Am2ay) + (0na2a,) + (TnaZ o) + (@am,a2) + (@00,02)
1) = (TnTmal) + (Taomal) + (020,0,) + (02,000,)
t12 = (r2ada,) + (alad o) + (an02 g) + (apaio f,
2y = (n0k02) + (0nadol) + (aa,al) + (ada2ay) + (r2omal) + (Ranal) + (02ada,) + (a2 0,a2)
x4 = (20l al) + (0202 02) + (a2a2m )+ (020202
15 = (TnTmOo0y)
T16 = (2T 0op) + (T2 060p) + (OO malay) + (Tuamaon?)
Ty7 = (02a%000p) + (Tpapmalal
218 = (020ma,02) + (romado,) + (7,020,02) + (oa0%02m,)
T19 = (akadalay) + (022 a,nd) + (o o2al) + (a2apalo?

nmo
= (oamnaiay)

Para aplicar el método de inversién, se calcularon los valores de las funciones de
correlacion para las 21 estructuras ordenadas mencionadas anteriormente y se
obtuvieron los valores de los parametros de interaccion v; de la Ecuacion 4.

En las Tabla 7 y Tabla 8 se muestran ambos conjuntos de valores.
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Tabla 7. Valores de las funciones de correlacion para los compuestos ordenados y

desordenados. De izquierda a derecha las columnas corresponden a los valores de x;

para i entre 0 y 20.
Al [tlofoJoloJo]ololololololo]olo]lolololololo
Ti 14|42 4|48 2144 |8 |4 al8|a 1142 4]a]1
Mo |1|4|4|2 44|82 4| 4|8 |4 |-4]8| 41 |alz2]a]a]1
TialB2 [1]2]2[1]o]2]o]1]olo]o]lololo]|olo]lolo]o]lolo
TiMoB2 |1|0|4]|2|4]0]0o214l 0 |8|4]l0]lo]a]1lo0]2]4lo0]
AMoB2 [1]2|2[1]0o]2l0]1]olo]o]o]lolololololololol] o
TiAlB32 [1]2]2[0 10 2l0]l1]o0lolo]lololololololololo
TiMoB32|1]0|4]|2]0]0l0]2]4] 0 0] 4lo0]o0o]al1]o0l2]l0lo0]1
AMoB32|1|2|2]0f1]o]2l0l1lolololololo lolololololo
TLAIDO3| 1|33 12124 1 2] 11211111211 1l0]olololol o
ALTIiDO3[1]1|1lo]olololo]lolo]olololololololololol o
TiMoy
s |rl2|4|ofo]alal2|al2]oo| 24| a|a|2]0]0] 2]
Ti3M0 9
ooy 11|2[4]ofol2]alala|2]ofof2]alafa]2lo]o]|2]1
Al;MO
oz | 1]t[tjofofofofolojofolojofojo]|olofofo]o]o
A|M03
bos. | 1133 2242 a2 a2 1 o]ololo]ofo
l‘zgi“o tlr|3lvy2(2fofltf{2]al2{t |12l 1]o0ololololo] o
T'ﬁ'zZ]M" tlol2]-1{ololol1lolololof{olololololololo]o
T'i'zr‘]“’z tlar|afu2l2oli{2l i l2li]tl21]ololololol o
TiAlMo
‘ tlu]sf-afolol2fif2lalolalila]l1lolololololo
F43m
TiALMo
1{ol2]ol-1{olololi|lo]ololololololololo]|ol]lo
F43m
TlAlMOg
tlaa|3t|olol2]t{2] 1 lol-1]alol 1 lololololo]o
F43m
“2212“"" V|3 8| | 3|32 o8| o] 1116 378 |316(9116] 98 | s | e | % | s | % |2 | ¥
T‘ZgleO 1113|5232 0 [sm] 2 [-12] 3 32lanl 1 {32 el o | w2]-1] 0| 1a

4.50




Tabla 8. Parametros de interaccion obtenidos por el método de inversion.

% 000
v 406
v, -1,59
vy 239
vy, 1,88
vs  -3,09
v 6,70
vy -15,76
vy -16,17
vo 1,75
vip 0,01
vy -041
v, -8,53
vy -4,14
vis 35,29
vis 113
vig -2,32
vi7 0,33
vig -0.71
vig 11,12

Vo -48,24

4.3.3 Funciones de correlacion de las estructuras desordenadas.

La energia de formacion de las estructuras A2 y B2 puede obtenerse a partir de la
Ecuacion 2 escribiendo adecuadamente las funciones de correlacion.

Para la fase A2 se tuvo en cuenta que todos los sitios son equivalentes, y asi las
funciones de correlacion para los cimulos mas grandes se obtienen como productos de
los ciimulos de punto. Estas funciones de correlacion de punto resultan:

<O0> =Cri-CMo
25 = A
SO =it Cao

donde ¢ corresponde a composicion.
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Para escribir las funciones correspondientes a la fase B2, tuvimos en cuenta los
resultados del trabajo de Sikora [65]. En €l se analiza la ocupacion de sitios en el
compuesto B2 y se llega a la conclusion de que los dtomos de Al y Mo ocupan
indistintamente una subred mientras que los atomos de Ti ocupan la otra. Las funciones

de correlacidn se calcularon usando la Ecuacion 6, tomando las probabilidades

2211 _ 2311 _ 3211 _ 3311 _
pnmop - pnmop - ,Onmop ‘pnmop - 1 / 4

Y el resto igual a 0.

Los valores resultantes para las energias de formacion y para las funciones de

correlacion de ambas fases se muestran en la Tabla 6 y en la Tabla 7 respectivamente.

4.4  Analisis de los resultados del cdlculo a T=0K,

Como ya fue mencionado, los calculos de energias de las estructuras desordenadas se
basan en una expansion truncada en la aproximacion del ciimulo elegido (el tetraedro
irregular). Esto puede ser considerado como una fuente de incerteza en los célculos.

Para evaluar, entonces, la precision de los célculos de este trabajo, se considerd una
estructura no incluida en el conjunto de inversion. Se eligié una estructura TijsMo, y se
calculo su energia de formacion a través del TB-LMTO-ASA y del método de
inversion. La diferencia en energia resulto de 0,04 mRy/at. Esta cantidad es menor que
0,1 mRy/atom, el limite de convergencia establecido en los célculos. De esta manera el

grado de precision del método de inversidn resulta aceptable.

Se analizo la posibilidad de la formacion de una fase totalmente ordenada. La
evaluacion de las posibles ocupaciones de los sitios de la subred Al, Mo, esto es, la
comparacion de las energias de las seis posibles estructuras, lleva a la conclusion de que

la mas estable entre ellas, y en consecuencia la super estructura apropiada, es la fase

L2,.

En cuanto a la comparacion con la fase A2, de este trabajo surge que las fases L2, y B2

son mas estables que la fase A2. La comparacion entre las fases B2 y L2, resulta en una
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diferencia de energia de aproximadamente 5,5 mRy/at, indicando un posible
ordenamiento a bajas temperaturas. Si esta fase existiera a bajas temperaturas, el
ordenamiento en una aleacion TispAl;sMoys seguiria la secuencia de transiciones
A2—B2—L2,. Este tipo de transformacion ya ha sido sugerida en un sistema analogo.
M. Asta et al. [67], y por otro lado Chaumat, Colinet y Moret [68, 69] investigaron el
sistema Ti-Al-Nb utilizando el método MVC. Encontraron en forma tedrica un
ordenamiento de ese tipo. Sin embargo, Chaumat, Colinet y Moret [69] mencionan que
no encontraron evidencia experimental de la existencia de una fase L2,.

Un comentario puede hacerse sobre la energia de ordenamiento. Esta se define [70]
como la diferencia entre la energia del estado desordenado y aquella del compuesto
ordenado en la misma concentracion. Los valores tipicos son de 0,1 a 0,01 ev (7,4 0,74
mRy). Como fue sefialado por Wolverton et al. [71], un valor grande de esta energia
implica que el compuesto estara fuertemente ordenado y por lo tanto solo se
desordenara a altas temperaturas. En nuestro caso, la energia de ordenamiento de la fase
B2 consiste en un valor grande (aprox. 10,6 mRy/at). Esto nos permite sugerir que el
compuesto podria formarse a altas temperaturas. Por otro lado, la fase L2, muestra un
valor intermedio de 5,5 mRy/at, sugiriendo que este compuesto podria formarse a

temperaturas relativamente mas bajas.
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5 FUNDICION DE LAS ALEACIONES Y ESTRUCTURA DE
SOLIDIFICACION

5.1 Fundicion de las aleaciones.

Los tres elementos intervinientes presentan una gran diferencia entre sus temperaturas
de fusién y densidades respectivas: 1670°C - 4,5 g/em® (Ti), 2623°C - 10,2 g/em’ (Mo),
660,45°C - 2,7 g/cm3 (Al). Como consecuencia de ello, en la fundicion de las aleaciones
en horno de arco, el Ti y el Al alcanzan a fundirse formando un liquido en el cual los
trozos de Mo decantan sin llegar a disolverse. El problema no se resuelve con sucesivas
fundiciones invirtiendo el boton, ya que nunca el Mo alcanza a disolverse en el metal
fundido. Esto fue observado experimentalmente en este trabajo, con ensayos que no
resultaron en aleaciones homogeneas y se comprobd que ya habia sido comentado en la
literatura [72]. El efecto se ilustra en la Figura 14, en una aleacioén propia que resultd
inhomogenea. El método de fabricacion empleado en esa muestra fue el de refundir
invirtiendo el botén. Luego de comprobar la inhomogeneidad, se seccioné el boton y se
volvieron a fundir los pedazos en un tinico boton siguiendo la misma técnica. Dos veces

se repitio el proceso de observar y refundir sin lograr una muestra homogenea.

Figura 14. Aleacion TisoAl;sMozs mostrando una zona inhomogenea de alto contenido
de Mo.
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La solucién al problema planteado fue la preparacion de una liga madre compuesta por
Tiy Mo en una composicién tal que los volumenes de ambos elementos fueran iguales.
Para la fundiciébn posterior de las muestras solo se agregaron las cantidades
correspondientes de Al y Ti.

La pureza de los materiales utilizados fue Ti 99,9%; Al 99,99% y Mo 99,9%.

Se fundieron dos botones de liga madre en horno de arco bajo atmésfera de argén y de
composicion aproximada de TissMos; (las composiciones y pesos respectivos se
detallan en la Tabla 9). Cada botén de liga madre se obtuvo a partir de pequefios
botones compuestos por iguales volimenes de ambos elementos, que luego se fundieron
en un Gnico botén. Utilizando el método de inversion del botdn en cada etapa, resultaron
un total de 7 fundiciones por liga madre. En la Figura 15 se muestra el crisol preparado
con los trozos de material a fundir

En una etapa posterior se agrearon las cantidades de Al y Ti faltantes para obtener las
aleaciones ternarias (Tabla 9), realizando 4 fundiciones en cada boton. Las muestras
finales resultaron homogeneas.

La pérdida de peso no superd el 0,02 %, tanto par alas ligas madres como para las

aleaciones ternarias.

Tabla 9. Composicion de las aleaciones

Ligamadrea Ligamadreb ] 2
% at. : ) : :
& O.Si;;at.) Tiyz3Mosz7 TiseMossa  TiszAlioMogs  TigAlisMoas
Peso total
(g £0,001g) 7,811 7,716 6,130 8.815
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Figura 15. Crisol del horno de arco conteniendo el material preparado para la fundicién
de una liga madre.

5.2 Estructura de solidificacion. Compuesto intermetdlico Ti;AIMo.

5.2.1 Metalografia dptica y electrénica de barrido.

Tanto en las aleaciones ternarias como en las ligas madres se observa una estructura de
solidificacion dendritica. La microestructura exhibe dos componentes, matriz y
precipitados en la zona interdendritica. En la Figura 16 se muestran micrografias de la
estructura de solidificacion de una liga madre, mientras que en la Figura 17 se muestran
micrografias analogas de la aleacion 2 como ejemplo de las aleaciones ternarias. Los
precipitados sdlo se aprecian en las micrografias de mayor aumento. Su distribucion en
las zonas interdendriticas se observd sobreatacando la muestra y poniendo de
manifiesto, entonces, el relieve. Las dendritas primarias menos atacadas aparecian libres

de precipitados.
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Figura 16. Micrografias opticas de una liga madre mostrando estructura dendritica y formacion de precipitados en la zona interdendritica
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Figura 17. Estructura de solidificacion en la muestra 2. Micrografias dpticas.

5.2.2 Medidas de composicion.

Las mediciones en las ligas madres se hicieron segiin dos criterios diferentes. En primer
lugar se realizaron barridos sobre la superficie tomando puntos equiespaciados sobre
lineas tranversales. Se tomaron cinco lineas de aproximadamente diez puntos cada una.
Cada medicion se hizo manualmente para asegurar el enfoque. Esta serie de mediciones
permitié asegurar la homogeneidad de la aleacion.

En segundo lugar se realizaron, sobre una de las ligas madres, mediciones en las
diferentes zonas que se observaban metalograficamente, estas son, dendrita primaria,
interdendritico y precipitados. Los valores de composicion que resultaron de analizar
esas mediciones se muestran en la Tabla 10 y provienen de una serie de mediciones no
inferior a 25 en cada caso.

En las aleaciones ternarias se procedié del mismo modo. Los valores de composicion
resultantes para las aleaciones 2 y 1 se muestran en la Tabla 11 y en la Tabla 12 y
respectivamente. En el caso de los precipitados interdendriticos (placas) las mediciones
son solo orientativas ya que el tamaiio de los precipitados (inferior al diametro del haz)

no permiti6 tomar medidas precisas de su composicion.
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Tabla 10. Resultados del microanalisis electronico en una liga madre de composicion
global 47Ti-53Mo.

Fase %at
Dendrita primaria TissMosg
Fase interdendritica mayoritaria Ti56M044

Fase interdendritica minoritaria (placas)  TigzMosg

Tabla 11. Resultados del microanalisis electronico en la muestra 2 fundida.

Fase %at
Dendrita primaria TigaAl12Mozg
Fase interdendritica mayoritaria TigsAljsMo2

Composicion global del interdendritico  TigsAlj35Moa s

Fase interdendritica minoritaria (placas) No se midi6

Tabla 12. Resultados del microanalisis electronico en la muestra 1 fundida.

Fase %oat
Dendrita primaria Tis7Alj3sMozgs
Fase interdendritica mayoritaria TigaAlisMosg

Composicion global del interdendritico  TigysAl gMoygs

Fase interdendritica minoritaria (placas)  TigAl;7Moy4

Debido a la dificultad en la determinacion de la composicion de los precipitados, se
realizaron barridos atravesandolos con el objeto de predecir una tendencia en dicha
magnitud. Se muestra en la Figura 18 uno de esos barridos en el cual se evidencia el
aumento en concentracién de Ti y la disminucién tanto del contenido de Al como de Mo

en el precipitado.
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Figura 18. Barrido en composicion en la muestra atravesando dos precipitados.

5.2.3 Diagramas de difraccion de rayos X.

Se obtuvieron espectros de difraccion de rayos X de ambas muestras fundidas. En la
Figura 19 se muestra el diagrama experimental de la muestra 2. Refleja la presencia de
una unica fase clibica, asignada a la matriz ya que ésta es la fase mayoritaria observada
en las metalografias. Los resultados experimentales fueron comparados con los
obtenidos por simulacion numérica mediante el método de Rietveld de estructuras
cubica bee desordenada, parcialmente ordenada B2 y totalmente ordenada 1.2, [73]. El
resultado de la comparacion indica una estructura bce desordenada. No se observa
evidencia de la formacion de una fase B2 o L2,. En la Tabla 13 se muestran las
intensidades calculadas por el método de Rietveld para una aleacién monofasica B2 y
las obtenidas experimentalmente en la muestra 2. De los valores experimentales para las
lineas de la fase A2, se deduce que una linea de la fase B2 en este diagrama tendria una
intensidad muy baja como para ser observada dado que se confundiria en el nivel del
fondo. Esto era esperable teniendo en cuenta la intensidad relativa que tendrian estas
lineas de acuerdo a la simulacion. Esto es, tomando las intensidades calculadas para las

lineas mas intensas de las estructuras A2 (011) y B2 (001), obtenemos lg;1/1p0;=0.022.
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Luego, en el diagrama experimental la linea A2 (011) tiene aproximadamente 480
cuentas, con lo cual se esperaria para la linea B2 (001) una intensidad de
aproximadamente 10 cuentas. Con un ruido de fondo de 20 cuentas, la linea B2 (001) no
seria apreciable. Calculos similares de intensidades relativas para una estructura L2,
muestran que las lineas de ordenamiento si serian visibles. En este caso, y de tratarse de
una aleacion monofésica, a una linea (111) le habria correspondido una intensidad
experimental de aproximadamente 120 cuentas, visibles por sobre el fondo. Se concluye
que no se trata de una muestra monofasica L2, pero no puede precisarse si la fase L2,
esta presente en forma minoritaria.

Resultados andlogos se obtuvieron para la muestra 1.

[Cuerrtasl
T a0
1 A2 01N
228 ]
A2 A2 (DY A2(022) A2 (D1D)
100 . ’
B2 (001) B2 (111) | B2 (D12) B2 (D03)
EL) l | |

('Y SN S S
a o dc do " ("29 ) 160

Figura 19. Diagrama de difraccion de rayos x de la Muestra 2 de fundicion
Se obtuvieron los parametros de red a partir de los diagramas experimentales (Tabla
14). Se consider¢ para los calculos una distancia interplanar efectiva d*=(2dy; +da2 )/3.

Muestran una tendencia creciente con el contenido de titanio, coherente con los datos

existentes en la literatura, algunos de los cuales se muestran en la misma tabla.
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Tabla 13. Diagramas simulado por el método de Rietveld para una fase B2 de parametro

de red 3,17A y experimental para la muestra 2 de fundicién. Se indican para cada linea

las intensidades correspondientes relativas al pico mas intenso. (*: lineas de

ordenamiento)

simulado experimental

" intensidad relativa | nimero de cuentas | intensidad relativa
001* 2,15

011 100,00 480 100
111* 0,74

002 16,37 69 14,38
012* 1,18

112 32,94 76 15,83
022 10,69 35 7,29
003* 0,81

013 17,16 24 5

113 0,61

222 5,54 3 0,63
fondo 20

Tabla 14. Parametros de red obtenidos experimentalmente en este trabajo (*) y datos de

la literatura.

Aleacion a(A) Referencias
BMo 3,1472 [74]
TisoAlstOzs 3, 17 [3 1]
Muestra 1 3,20+ 0,005 *
Muestra 2 3,21+ 0,005 *
Ti75M025 3,229 [75]
Ti32M0|3 3,243 [75]
BTi 3,3065 [76]
Aleaciones Al-Ti con 90 a 100%Ti (en peso) 2,93 22,957 [77]




5.2.4 Microscopia electronica de transmision.

Se obtuvieron diagramas de difraccion en las muestras de fundiciéon 2 y 1. Ambas
muestras, como ya fue mencionado, constan de dos componentes metalograficos, matriz
y precipitados tipo placa. De los resultados de difraccion de rayos X se conoce que la
matriz es cubica centrada pero no se puede asegurar si es ordenada o si contiene alguna
fase cubica ordenada. También interesa identificar la estructura del precipitado tipo
placa. En lo que sigue se trata por separado el andlisis de los resultados en cada uno de
los componentes. Cabe mencionar que no se va a hacer ninguna distincion en las
muestras de TEM entre dendrita primaria e interdendritico, llamando simplemente

matriz a toda zona libre de precipitados.

5.2.4.1 Identificacion del compuesto Ti;AlMo.

El proceso seguido para el analisis de los diagramas de difraccion de electrones en la

matriz fue el siguiente:

1. Ubicacion de la muestra de modo de obtener el diagrama de difraccion electronica
correspondiente a un plano de la red y obtencion de las reflexiones sobre una placa

fotografica.

(3]

Medicién de las distancias D (distancias entre reflexiones simétricas con respecto al
punto central) y relaciones angulares correspondientes a distintas reflexiones sobre
la placa.

3. Célculo de los espaciados interplanares d en la red cubica segun:

Dd _
2

LA

donde L es la longitud de camara del equipo y 4 es la longitud de onda incidente. El
valor de L. A se calculé previamente a partir de la calibracion con un patrén de Au.

4. Cada reflexion puede asociarse entonces a un espaciado interplanar y por lo tanto a
una familia de planos hkl.

5. Por otro lado se simularon los diagramas de reflexiéon para distintas direcciones
cristalograficas.

6. De la comparacion de los diagramas simulados con el experimental resulto la

identificacion de las reflexiones y de la orientacion de la muestra en cada caso.
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Se obtuvieron diagramas de difraccion en diferentes orientaciones en las muestras 1y 2
de fundicion. Se muestran en las Figura 20 a Figura 26 diagramas representativos de la
estructura comiin a ambas muestras. Pueden observarse en estos diagramas reflexiones
correspondientes a un ordenamiento B2. No se observan, en cambio, las vinculadas a un
ordenamiento L2, (ver parrafo 3.5 y Apéndice). Junto a cada diagrama experimental se
sefiala en un esquema la indexacion de los puntos, resaltando cuando corresponde las
posiciones prohibidas en las cuales la intensidad no nula evidencia el ordenamiento
(Figura 22, Figura 23, Figura 24 y Figura 26). El esquema fue obtenido procesando la

imagen original.

. [ ]
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®
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011 000
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Figura 20. Diagrama de difraccion electrénica tomado en la muestra 1 de fundicion en
zona libre de precipitados, con eje de zona [111].
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Figura 21. Diagrama de difraccion electronica tomado en la muestra | de fundicion en
zona libre de precipitados, con eje de zona [131].
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Figura 22. Diagrama de difraccion electrénica tomado en la muestra 1 de fundicion en
zona libre de precipitados, con eje de zona [110]. En la figura de la derecha los indices
se indican debajo de las reflexiones correspondientes y las reflexiones prohibidas se
sefialan con circulos abiertos.
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Figura 23. Diagrama de difraccion electronica tomado en la muestra | de fundicion en
zona libre de precipitados, con eje de zona [210]. En la figura de la derecha los indices
se indican debajo de las reflexiones correspondientes y las reflexiones prohibidas se
seiialan con circulos abiertos.

110

020 110 200

Figura 24. Diagrama de difraccion electronica tomado en la muestra 1 de fundicién en
zona libre de precipitados, con eje de zona [001]. En la figura de la derecha los indices
se indican debajo de las reflexiones correspondientes y las reflexiones prohibidas se
seiialan con circulos abiertos.
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Figura 25. Diagrama de difraccion electronica tomado en la muestra 2 de fundicion en
zona libre de precipitados, con eje de zona [131].

Figura 26. Diagrama de difraccion electronica tomado en la muestra 2 de fundicion en
zona libre de precipitados, con eje de zona [001]. En la figura de la derecha los indices
se indican debajo de las reflexiones correspondientes y las reflexiones prohibidas se
sefialan con circulos abiertos.



Se realizaron intentos de identificar las zonas de las muestras que daban origen a las
reflexiones de ordenamiento. Para ello se utilizd la técnica de campo oscuro,
seleccionando una de dichas retlexiones. En ninguna de las dos muestras se observo un

contraste marcado entre zonas que permitiera definir la morfologia.

5.2.4.2 Identificacion de las placas

Durante la observacién por TEM fue posible hallar precipitados apenas adheridos a la
matriz, en esta situacion se tomaron espectros EDAX (Analisis de rayos X Dispersivo
en Energia) con el objeto de estimar su composicion con mayor precision que en las
anteriores mediciones por microsonda clectrénica. La calibracién de estas mediciones se
hizo tomando mediciones en matriz y comparando con las hechas para la misma zona en
microsonda electrénica. La composicion resultante para los precipitados fue de
aproximadamente TigAl; sMo;g s (£1%at.).

La Figura 27 muestra los diagramas obtenidos por EDAX en matriz y precipitado
respectivamente en la muestra | de fundicion, mostrando la diferencia en composicion.

AMGUIASPC ARESTOQ.8pc
Label A Label A

K ' I’

' '! .K

| i« |
.__Jm,/J }\ .L P L “ QL

2.00 4.00 6.00 8.00 10.00 12.00 1400 16.00 18.00 4.00 6.00 B.00 10.00 71200 1400 16.00 18.00

Figura 27. Espectros de EDAX en precipitado (izq.) y matriz (der.). Se observa que el
contenido de Mo y Al relativo al de Ti crece en la matriz con respecto al precipitado.

Fue posible, ademas, observar con mayor detalle la morfologia de los precipitados, en

forma de placas, como se muestra en la Figura 28.

5.68



Figura 28. Precipitado en forma de placa observado por TEM en la muestra 1 de
fundicién.

El proceso seguido para la determinacion de la estructura cristalina de las placas fue el

siguiente:

1.

Se tomaron diagramas de difraccién en precipitados aislados de la matriz para cvitar
la aparicién de reflexiones ajenas a la placa.

Se siguieron los pasos 1) a 3) mencionados en la obtencion de diagramas de
difraccion en la matriz.

Se compararon los angulos y los cocientes de valores de D medidos con figuras de
difraccion conocidas. Las mayores coincidencias resultaron con figuras de estructura
hexagonal.

Para cada diagrama experimental se selecciondé un conjunto de posibles
orientaciones de estructura hexagonal.

En cada diagrama, se identificd cada reflexion con los valores de Akl que le
corresponderian en cada uno de las posibles orientaciones.

Finalmente se evaluaron los valores medidos sobre el diagrama en una relacion

tedrica. Esto es: para una estructura hexagonal se cumple la relacion:
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1 4(R+hk+k)
d*> 3 a’
donde a y ¢ son los parametros de red [53]. En cada diagrama se identificaron tres

. .l 1
puntos (1, 2 y 3) con sus valores 4,k,/ y se encontrd una relacion entre

y

5 3
| 2

QU
~ o

1. . . e
— Independiente de los pardmetros a y c. Luego se verifico que los valores

3

experimentales de d;, d; y d3 cumplieran dicha relacion teérica.

En la Figura 29 se muestra un diagrama de difraccion obtenido en un precipitado. De la
indexacion del diagrama surge que las placas tienen una estructura hexagonal,
observandose en la foto las reflexiones correspondientes a una incidencia segln
direccion [120]. Se encontraron ademas diagramas correspondientes a ejes de zona

[421], [234], y [122], que se muestran en las Figura 30,Figura 31 y Figura 32.

002 °
212
‘e
[ ]
000 210
[
®

Figura 29. Diagrama de difraccion electronica tomado en la muestra 1 de fundicion en
un precipitado de estructura hexagonal, con eje de zona [120].
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Figura 30. Diagrama de difraccion electrénica tomado en la muestra 2 de fundicion en
un precipitado de estructura hexagonal, con eje de zona [421].
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Figura 31. Diagrama de difraccion electronica tomado en la muestra 2 de fundicién en
un precipitado de estructura hexagonal, con eje de zona [234].

201

210

Figura 32. Diagrama de difraccion electronica tomado en la muestra 2 de fundicion en
un precipitado de estructura hexagonal, con eje de zona [122].
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5.3 Discusion de los resultados en las muestras de fundicion.

La fundiciéon de las muestras en el sistema Ti-Al-Mo en composiciones cercanas a
TispAl;sMoss se realizd con el objetivo de identificar el compuesto Ti;AIMo (muestras 2
y 1). Sin embargo, las composiciones eclegidas se encuentran algo alejadas de la
estequiométrica, de acuerdo al interés en constatar ademas la presencia de un posible
campo bifasico.

Los resultados de TEM hicieron un aporte significativo en cuanto a la identificacion de
la fase B2 en las muestras fundidas. En los diagramas de difraccion electronica de
ambas muestras se constata la presencia de dicha fase. Sin embargo, la observacion de
la morfologia por microscopia Optica, de barrido y de transmision (campo oscuro) no
permite describir claramente la distribucion de la fase B2.

Las propuestas existentes para la transformacion A2—B2 en la zona cercana a la
estequiométrica de la fase Ti;AlMo consisten en dos alternativas. Budberg [43],
propone una transformacion de primer orden, con la consecuente formacion de un
campo bifasico. Mientras que la anterior propuesta de Boéhm [31] refiere una
transformacion de ordenamiento de segundo orden. Los resultados permiten descartar al
menos una de las dos posibilidades.

Si la transformacion A2—B2 es de segundo orden, la aleacion pasa de un campo
monoféasico A2 a alta temperatura a otro campo monofasico (B2) sin atravesar un
campo de dos fases. Esto ocurre, por ejemplo, en el sistema Ti-Al-Nb [30]. Aleaciones
de ese sistema que sufren transformaciones A2—B2 de segundo orden exhiben zonas
ordenadas y desordenadas ain cuando ¢l estado final de la muestra se halle dentro del
campo B2. La morfologia es la llamada de bordes de antifase, debidos al desorden
provocado en la zona de contacto entre dominios ordenados. En una imagen de campo
oscuro obtenida a partir de una reflexion debida al ordenamiento, se observan los
dominios ordenados brillantes y los bordes de antifase oscuros [78]. No se observo, en
las muestras de fundicion presentadas en este trabajo, una morfologia semejante a la
mencionada. Por lo tanto, se descarta la posibilidad de una transformacion de
ordenamiento de segundo orden y se supone que la aleacion atraveso en su enfriamiento

un campo bifasico A2 + B2.
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La observacion de las muestras revel6 también la presencia en la zona interdendritica de
placas de alto contenido de Ti que no pudieron ser identificadas en medidas de
composicion por microsonda electrénica ni dieron lugar a picos de difraccion de rayos
Xx. Por medio de microscopia de transmision se reveld su estructura como hexagonal, y
su composicion aproximada como TigAl;sMogs. Estos resultados llevaron a su
identificacion como la fase oTi.

Las placas fueron también observadas en las aleaciones madre binarias que sélo estaban
compuestas de Ti y Mo. Por lo tanto se considerd que su presencia en las aleaciones
ternarias se debe al camino de enfriamiento desde la fase liquida en la fundicion de las
muestras. Las composiciones observadas en microsonda para la fase primaria y para las
siguientes fases en solidificar muestran que efectivamente el liquido se fue
enriqueciendo en Ti a medida que enfriaba, acercandose al binario Ti- Mo donde se
forman las placas. Cabe observar que la composicion de Al es sin embargo apreciable,
lo que muestra una cierta solubilidad de Al en esta fase. La fundicion de las dos
muestras en composiciones alejadas de la estequiométrica ayudo a la identificacion de
dichas placas. Si bien el objetivo de la preparacion de estas dos aleaciones fue el de
identificar una posible zona bifasica A2 + B2 , el mayor contenido de Ti en ambas
relativo al de muestras casi estequiométricas facilita la obtencion de mayor cantidad de
la fase precipitada rica en Ti. Esta conclusion se obtiene del andlisis de los resultados de
composicion de las muestras fundidas. La zona interdendritica, donde se forman las
placas, es mas rica en Ti. Este analisis es coincidente con el grafico de la superficie
liquidus calculada por Danilenko y colaboradores [40]. En la misma figura se sefialan
las aleaciones fabricadas en este trabajo. Se observa que en el enfriamiento el liquido
remanente se iria enriqueciendo en Ti, favoreciendo la formacion de placas en las zonas

interdendriticas.
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Figura 33. Ubicacion de las muestras fundidas en la superficie liquidus en el sistema Ti-
Al-Mo calculada por Danilenko y colaboradores [40].
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6 ESTRUCTURAS DE EQUILIBRIO A ALTA TEMPERATURA.

6.1 Cdlculos de diagramas de fases por el método MVC.

En seccién 4 se mostro que para una aleacion TispAl;sMoas la secuencia de transiciones
de fases al disminuir la temperatura es A;—>B,—L2,, esta aseveracion esta basada en
los resultados obtenidos para las energias de formacion de las posibles estructuras bee
para esta composicion. Ahora es de interés introducir los efectos de variar temperatura y
composicién sobre el sistema Ti-Al-Mo, alrededor de la composicion TisgAlasMoas |,
para discutir si existe 0 no un campo bifasico A2+B2(L2,).

Para lograr este objetivo utilizamos el Método de Variacion de Camulos (MVC)
introducido en la seccion 3.8. Como alli fue descripto, la implementaciéon del MVC
implica el conocimiento de los parametros de interaccion @ .

En el sistema Al-Mo la fase A2 rica en Mo es de equilibrio y existe también un
compuesto equiatémico de equilibrio entre 1470°C y 1720°C con estructura A2. Para
éste Gltimo el valor experimental de la entalpia de formacion es -31.32 KJ/mol [35], los
valores obtenidos por el método LMTO para las energias de formacién de los
compuestos AIMo B32 y AlMo B2 son —29.85 y —2.95 KJ/mol respectivamente. Puede
observarse que el compuesto mas estable calculado por LMTO difiere en menos de 3
KJ/mol con el experimental. La fase A2 rica en Mo y el compuesto AIMo A2 no co-
existen en equilibrio, ambas estan en equilibrio con una tercera fase de composicién
AlMojs y de estructura cP8, es decir una estructura cubica que no puede ser descripta por
el cimulo representado en el tetraedro irregular.

Ninguno de los compuestos intermetalicos binarios de equilibrio en el sistema Ti-Al son
de estructura bec, solo la fase A2 rica en Ti es de equilibrio.

El sistema Ti-Mo presenta una fase A2 que se extiende en todo el rango de
composiciones y ninglin compuesto intermetalico.

Debido a que s6lo una estructura bee aporta un valor de entalpia de formacién y no
existen bordes de equilibrio entre fases bcc en los sistema binarios involucrados en el
sistema ternario Ti-Al-Mo, resulta imposible estimar valores de los pardmetros de

interaccion @ derivados de datos experimentales. Es asi que estos fueron estimados a
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partir de las energias de formacién de las estructuras bce obtenidas por el método
LMTO (ver Tabla 6) utilizando la ecuacion 2 y las relaciones de Tabla 4. Los valores

resultantes para los pardmetros @ se muestran en la Tabla 15.

Tabla 15. Parametros de interaccion calculados a partir de las energias de formacion a
T=0 K. (A=Ti, B=Al, C=Mo; kgK=8,3145J/mol)

Configuracion a),f,‘:;,",”“
(mRy/at) | (kgK)
ABAB 1,54 243,53
ABBB 2,13 336,11
AB (2) -2,00 -315,59
AB (1) -7,71 -1216,61
BCBC -4,80 -757,82
BCCC -1,28 -202,24
BC (2) 2,40 378,19
BC (1) -0,56 -88,76
ACAC -0,01 2,24
ACCC -0,77 -120,98
AC(2) -2,50 -393,97
AC(1) -2,35 371,22
CCBA 0,20 31,82
CBCA -1,31 -206,06
BBAC -0,17 -27,09
BABC -1,86 -294,19
AACB -2,43 -382,92
ACAB 0,18 27,61

La metodologia para el calculo del equilibrio entre dos fases fue delineada en la seccion
3.8. Ese proceso puede hacerse para varios posibles equilibrios de dos fases, el
verdadero estado de equilibrio de ambas fases resulta de la comparacién de todas las
posibilidades para una dada composicion global y temperatura.
Este ultimo paso se hizo comparando los valores de

G(N,T,x,)=N) ux,
obtenidos para cada posible cquilibrio y tomando el minimo entre ellos.
Los sistemas binarios becc Al-Ti, Al-Mo y Ti-Mo se calcularon en primer término, los
equilibrios de dos fases primarios en cada sistema pueden intuirse a partir del

conocimiento de las estructuras de equilibrio en el estado fundamental halladas por el

método de la tangente.
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El ordenamiento A2—B2 aparece sélo en el diagrama Ti-Al calculado (Figura 35) aun
cuando no fue experimentaimente observado. La temperatura de transicién, sin
embargo, es muy alta: 4621K (4348°C). Este hecho puede deberse a la utilizacion de
energias de los compuestos estequiométricos calculadas por TB-LMTO-ASA, como fue
observado por varios autores [79, 80]. A pesar de ello, también fue observado que las
tendencias en la formacion de fases ordenadas esta de acuerdo a las experimentales [79].
Por otro lado cabe mencionar que M. Asta y colaboradores presentaron el diagrama de
fases en el estado fundamental para el sistema Ti-Al-Nb [67] mostrando para el binario
Ti-Al las estructuras Ti bee, Al bee, TisAl DO3 y TiAl B2 que coinciden con las que
resultan de los presentes calculos.

La fase A2 aparece en el calculo como la fase estable para composiciones ricas en Ti
hasta contenidos relativamente altos de Al (algo superiores al 15 %at. Al) a bajas
temperaturas. Queda representada, de este modo, la alta solubilidad de Al en las fases Ti

terminales.

La Figura 34 muestra el sistema Ti-Mo calculado. La temperatura de ordenamiento mas
alta calculada es la transicion A2—>DO3 Mo;Ti a 1223K (950°C), un valor bajo
comparado con la transicion A2—>B2 obtenida para el Ti-Al. Esta mayor estabilidad en
la fase A2 (Ti, Mo) concuerda con el hecho de que en el sistema real la fase

desordenada es estable en todo el rango de composiciones.

En el sistema Al-Mo calculado (Figura 36), el borde de la fase A2 rico en Mo representa

bien el borde de fase experimental hasta temperaturas cercanas a 2400 K (2127°C).
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Figura 34. Superior: diagrama calculado por MVC para el sistema binario Ti-Mo
Inferior: Diagrama de estado fundamental a T=0K para el sistema Ti-Mo en base
a energias calculadas por TB-LMTO-ASA
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Figura 35. Superior: diagrama calculado por MVC para el sistema Ti-Al
Inferior: diagrama de estado fundamental a T=0K para el sistema Ti-AL en base a

energias calculadas por TB-LMTO-ASA
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Figura 36. Superior: diagrama calculado por MVC para el sistema AL-Mo
Inferior: diagrama de estado fundamental a T=0K para el sistema Al-Mo en base a
energias calculadas por TB-LMTO-ASA.

6.80



Para el célculo de equilibrios ternarios isotérmicos se debidé comenzar, al igual que en el
caso de los binarios, con el conocimiento de las estructuras estables en el estado
fundamental. El diagrama resltante a T=0K se muestra en la Figura 37. Incluye las
estructuras que aparecen en los estados fundamentales binarios y el compuesto Ti;AIMo
(L2), el compuesto de menor energia calculada). En las otras dos composiciones
ternarias evaluadas, AlLL,TiMo y Mo,TiAl, no aparecen compuestos en el estado
fundamental. Teniendo en cuenta los valores de las energias de los compuestos de
equilibrio binarios y el del compuesto ternario Ti;AlMo L2, se trazoé la superficie Er vs
composicion que minimiza la Er tomandolos como vértices. Comparando esta
superficie con los valores de energia correspondientes a las composiciones Al;TiMo y

Mo, TiAl, se observa que las fases de esa composicion no son estables.

Para cada compucsto

estable se indican su
0§  cstructura y energia de
formacién en Ryd/at

AlMo B32
-22,79

050 4

TiAI B2
-30,87

Ti,AlMo L2,

1.00 - .
. : .
Mo 0.00 0.95 050 0.7 1.00 Ti
TiMos TiMo B32 TizMo
-13,08 -12,31 -8,5

Figura 37. Diagrama de equilibrio a T=0K para el sistema Ti-Al-Mo
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Finalmente, un comentario sobre la ocupacion de las subredes. La optimizacién de la
ocupacion de las subredes mediante el calculo confirmé la distribucion supuesta de
atomos de Ti en sitios de tipo » 'y m (una subred) y atomos de Al y Mo ocupando sitios
oy p (segin la nomenclatura de sitios usada en la Figura 11). En la Figura 42 se
muestra la evolucion de la ocupacion con la temperatura para el Ti obtenida del calculo.
Se observa que a temperaturas bajas los dtomos de Ti ocupan preferentamente los sitios
n'y m. A temperaturas cercanas a la de transicion L2}/B2 disminuye la probabilidad de
ocupacion de estos sitios y aumenta la de los de tipo o y p, al tiempo que los valores en
estos dos ultimos se asemejan. En la Figura 42 se muestra un grafico analogo para el
caso del Al. Se observa la ocupacion preferencial de los sitios de tipo 0. Del mismo
modo que para el Ti, se evidencia la transicion L2,/B2 por la similitud de los valores de
ocupacion en los sitios de cada subred por separado (sitios de tipo n'y m, por un lado, y

de tipo 0 y p por otro).

L21- B2
1970K
» 107 !mm!mm!mm!!!g@m?
2 =
% ®
8 0.8
c Ti =
S 06+ 0 n
3 o Y
v
8 0.4 vV o v
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B 02+ \%
a Vv
® A%
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& 0.0+ \VAVAVAVAVAV/
I A 1 M 1 v 1 v 1
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Figura 41. Probabilidad de ocupacion de sitios en las fases L2, y B2 por atomos de Ti,
determinada por MVC para composiciones entre TispAl:sMoas a 500K y TigzAl,pMo;; a
1970K (227°C a 1697°C).
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Figura 42. Probabilidad de ocupacion de sitios en las fases L2; y B2 por 4tomos de Al,
determinada por MVC para composiciones entre TispAlosMoa2s a 500K y TigzAloMoy; a
1970K (227°C a 1697°C).
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6.2 Tratamientos térmicos

Dado que las muestras de fundicion mostraban la presencia tanto de la fase ordenada
como de las placas ricas en Ti, se decidié realizar un tratamiento previo a alta
temperatura que, en principio, garantizara la existencia de una tnica fase. Esta fase seria
retenida por templado y luego, con un tratamiento a 900°C, evolucionaria hacia las fases
de equilibrio. Siguiendo el diagrama propuesto por Budberg [43], la temperatura del
tratamiento previo seria de 1300°C para las composiciones de las muestras 1 y 2. Las
limitaciones experimentales vinculadas a la temperatura maxima de operacion en los
hornos eléctricos disponibles y al material utilizado para el encapsulado bajo atmoésfera
de argon (cuarzo), situaron esta temperatura en 1260 °C. Hay que tener en cuenta que la
temperatura de 1260 °C podia traer inconvenientes por el ablandamiento del cuarzo, por
ese motivo se tuvo el cuidado de rotar periédicamente los tubos dentro del horno para
evitar una posible contaminacion.

Con el objeto de decidir si la fase ordenada precipita durante el templado o en equilibrio
a 900°C, una muestra de la aleacion 1 tratada a 1260°C se enfrié dentro del horno hasta
900°C, y luego de 145 horas se enfrié nuevamente dentro del horno hasta temperatura

ambiente. En la Tabla 16 se muestran las condiciones de los distintos tratamientos

térmicos.
Tabla 16. Tratamientos térmicos
Aleaciones Temperatura  Duracién
Estado inicial Enfriamiento
tratadas (°C) (hs.)
o Templado en
2yl Estructura de fundicién 1260 £ 5 9,5
agua
9,5 ha 1260°C + templado en Templado en
2yl 900 £ 5 168
agua agua
9,5 ha 1260°C + enfriado en Enfriado en
900+ 5 145
horno hasta 900°C horno

Las muestras se observaron metalograficamente, las composiciones quimicas de las

fases visibles se midieron con microsonda electrénica y sobre ellas se obtuvieron
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diagramas de difraccion electrénica en el TEM. No se realizaron en estos casos
experiencias de difraccion de rayos X, debido a que ya se habia comprobado que no

resultaban efectivos para la determinacion de la formacion de la fase ordenada.

6.2.1 Metalografia éptica y electronica de barrido

LLa estructura dendritica de fundicién ya no se observa en ninguna de las muestras

tratadas. Las muestras presentan matriz y precipitados en forma de placas.

6.2.1.1 Muestra 2

A 1260°C se observan remanentes de las placas existentes en la muestra de fundicién
tanto en borde como en interior de grano. No se observa la formacion de nuevas placas
(Figura 43). La muestra que recibi6 el tratamiento previo a 1260°C y luego a 900°C
exhibe gran cantidad de placas, por lo tanto puede afirmarse que una gran mayoria de
ellas se formaron en equilibrio a 900°C (Figura 44). Ademas es evidente el
engrosamiento de tamaifio respecto de las placas observadas a 1260°C.

En las micrografias electronicas de la Figura 45 y de la Figura 46 se observa la

distribucién de las placas en borde y en interior de grano en la muestra de la Figura 44.

10 pm

Figura 43. Micrografia optica de la muestra 2 tratada térmicamente a 1260°C (9,5 h).
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Figura 45. Micrografia electronica (MEB) de la muestra 2 tratada térmicamente a 900°C

(168 h).
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Figura 46. Micrografia electrénica (MEB) de la muestra 2 tratada térmicamente a 900°C
(168 h).

6.2.1.2 Muestra |

En la muestra | tratada a 1260°C se observa matriz y escasas placas de mayor tamafio
que las de fundicion. Puede afirmarse entonces que estas placas crecieron en equilibrio a
1260°C.

En la muestra | tratada a 900°C se observan, ademas de las placas de gran tamafio
presentes a mayor temperatura, gran cantidad de placas que no estaban presentes a
1260°C formadas, por lo tanto, en equilibrio a 900°C.

Se muestra desde la Figura 47 hasta la Figura 50 micrografias opticas y electronicas en
las que se aprecia la escasa cantidad de placas a 1260°C y la aparicion de mayor
cantidad a 900°C, tanto en borde como en interior de grano. En las micrografias
electronicas de la Figura 51 y de la Figura 52, tomadas a ambas temperaturas, se

observa el tamaiio y morfologia de las placas.
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Figura 48. Micrografia 6ptica de la muestra 1 tratada térmicamente a 900°C (168 h).
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Figura 49. Micrografia electronica (MEB) de la muestra | tratada térmicamente a
1260°C (9,5 h)
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Figura 50. Micrografia electrénica (MEB) de la muestra 1 tratada térmicamente a 900°C
(168 h).
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Figura 51. Micrografias electronicas (MEB) de la muestra 1 tratada térmicamente a
1260°C (9,5 h).

6.92



12a302kY 10064 3769/01 0.Q.R.

Figura 52. Micrografias electronicas (MEB) de la muestra 1 tratada térmicamente a
900°C (168 h)
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6.2.2 Medidas de composicion

La composicion quimica de las fases visibles en cuatro de las muestras tratadas se midié

con microsonda electronica. Los resultados se muestran en la Tabla 17.

Tabla 17. Mediciones de composicion en las muestras tratadas térmicamente.

muestra  Tratamiento térmico matriz placas

2 900 °C (templada)

TigssAlioMoy s Tir03AlNMoig,
900 °C (templada)  TisgpoAliss7M023.11  Ting61Al7,60MO12,69
1260 °C (templada) TigzAli3.sMo24 s No se midieron
1260 °C (templada) Tis7A1,0Mo24 No se midieron

[§S] —_

o

6.2.3 Microscopia electronica de transmision

6.2.3.1 Identificacion del compuesto Ti;AIMo

En las muestras tratadas térmicamente se busco la identificacion de la fase ordenada y la
confirmacion de su coexistencia con la fase desordenada. Para ello se obtuvieron, en
una primera etapa, diagramas de difraccidn electronica. Se muestran algunos de ellos
tomados en las muestras tratadas a 900°C (168 h) en la Figura 53 y en la Figura 54.
Estos ayudaron a determinar la estructura cibica caracteristica de la matriz. En la Figura
55y en la Figura 56 se muestran otros dos diagramas en las mismas muestras en los que
se observan las reflexiones que evidencian el ordenamiento. Finalmente, la Figura 57 y
la Figura 59 contienen diagramas en los que se observa el patrdon de ordenamiento
tomados en las muestras | tratada a 900°C (145 h) y enfriada en horno, 1 tratada a
1260°C (9,5 h) y 2 tratada a 1260°C (9,5 h). El ordenamiecnto es en una fase B2 en todos
los casos, no observandose reflexiones correspondientes a una estructura L2, (ver

Apéndice).
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Figura 53. Diagrama de difraccion electronica tomado en la muestra 1 tratada a 900°C
(168 h) en zona libre de precipitados, con eje de zona [331].

013

013

Figura 54. Diagrama de difraccion electrénica tomado en la muestra 1 tratada a 900°C
(168 h) en zona libre de precipitados, con eje de zona [113].
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Figura 55. Diagrama de difraccion electronica tomado en la muestra | tratada a 900°C
(168 h) en zona libre de precipitados, con eje de zona [110]. Las reflexiones debidas al
ordenamiento se sefialan en el esquema con circulos vacios.

Figura 56. Diagrama de difraccién electronica tomado en la muestra 2 tratada a 900°C
(168 h) en zona libre de precipitados, con eje de zona [100]. Las reflexiones debidas al
ordenamiento se sefialan en el esquema con circulos vacios.
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Figura 57. Diagrama de difraccion electronica tomado en la muestra 1 tratada a 900°C
(145 h) y enfriada en horno, en zona libre de precipitados, con eje de zona [110]. Las
reflexiones debidas al ordenamiento se sefialan en el esquema con circulos vacios.
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Figura 58. Diagrama de difraccion electronica tomado en la muestra 1 tratada a 1260°C
(9,5 h), en zona libre de precipitados, con eje de zona [110]. Las reflexiones debidas al
ordenamiento se sefialan en el esquema con circulos vacios.
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Figura 59. Diagrama de difraccion electronica tomado en la muestra 2 tratada a 1260°C
(9,5 h), en zona libre de precipitados, con eje de zona [012]. Las reflexiones debidas al
ordenamiento se sefialan en el esquema con circulos vacios.

Andlogamente a las muestras de fundicién, la micrografia de campo oscuro no aport6
detalles de la morfologia de fases en las muestras tratadas térmicamente. A modo de
ejemplo la Figura 60 ilustra la micrografia de contraste de campo oscuro tipica de las
muestras observadas en este trabajo. Para su comparacion, se adjunta la imagen (Figura
61) de la morfologia que presenta una aleacion del sistema Ti-Al-Nb que pasa de un
campo monofasico A2 a alta temperatura a otro campo monofasico (B2) sin atravesar
un campo de dos fases. Esta ultima exhibe claramente los dominios de antifase

caracteristicos .

Figura 60. Micrografia electrénica de campo oscuro tomada segin eje de zona [110] en
la muestra | tratada a 900°C (enfriada en horno).
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Figura 61. Micrografia de campo oscuro en una muestra de estructura cibica B2 Ti-Al-
Nb mostrando dominios de antifase [29].

6.2.3.2 Determinacion de los dominios de las fases B2 y A2

El analisis de los diagramas de difraccion permitié la identificacion de la fase ordenada
B2, pero aun es necesario decidir si se trata de una Unica fase o del buscado campo
A2+B2. La técnica de campo oscuro, utilizando las reflexiones de ordenamiento de los
diagramas, que permite usualmente determinar las zonas que dan origen a dichas
reflexiones, no fue efectiva en nuestro caso. Suponiendo que el motivo era el pequefio
tamaifio de los dominios ordenados, se recurrio a la técnica de alta resolucion (HR) en
TEM. Efectivamente, el analisis de las imagenes obtenidas permite afirmar que existe
un campo bifasico A2+B2 con dominios de ordenamiento del orden de unos pocos
atomos (didmetro ~3 nm). Se muestran en la Figura 62 una imagen de HR de la matriz
en una orientacion (100) y la obtenida luego de su procesamiento, en la cual los
dominios de fase B2 se observan como las zonas en que se distinguen dos redes
superpuestas. Las imagenes fucron tomadas en una muestra de la aleacion 2 tratada
térmicamente a 900° C (168 h). En las otras muestras no fue posible obtener iméagenes

semejantes debido a la dificultad de alcanzar una orientacién [100] de los especimenes.
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Figura 62. a) Imagen de alta resolucidén tomada en microscopio electronico de transmision en una muestra 2 tratada a 900° C (168 h), b)
imagen procesada de a) en la que se sefiala un dominio de ordenamiento.
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6.2.3.3 Identificacion de las placas

Las placas hexagonales ricas en Ti observadas en las micrografias fueron también
observadas por TEM en las muestras tratadas a 900°C. No pudieron ser halladas por
TEM, sin embargo, en las muestras tratadas a 1260°C. El motivo es probablemente la
escasa cantidad de placas presentes a esa temperatura, lo que disminuye la probabilidad
de encontrarlas en la reducida superficie observada por transmision.

El resultado del analisis de los diagramas de difraccion fue la confirmacion de la
estructura identificada en las muestras de fundicion. Se muestran en la Figura 63 y en la

Figura 64 imagenes de las placas y un diagrama de difraccion.

'
i
v
|
P
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Figura 63. Placa precipitada y diagrama de difraccion correspondiente a un eje de zona
[122] en muestra 1 tratada térmicamente a 900°C (168 h).
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Figura 64. Imagen de placa precipitada en la muestra 1 tratada térmicamente a 900°C
(145 h) y enfriada en horno.

6.3 Discusion de los resultados a alta temperatura.

[.a observacion por microscopia Optica y electronica de barrido de las muestras tratadas
a 1260°C permite afirmar que la estructura dendritica de solidificacion fue disuelta. Sin
embargo, los resultados de TEM muestran que la fase B2 atn csta presente. Al igual que
en la aleacién fundida, la microestructura no pudo ser observada por la técnica de
campo oscuro. Dominios pequefios o una escasa cantidad de fase podrian dar lugar a
este efecto. Esto altimo puede deberse a la formacion de la fase B2 durante el templado
y no durante el tratamiento térmico, de tal modo que el tiempo de reaccion fue
insuficiente para que la fase alcanzara su cantidad y morfologia de equilibrio. Por lo
tanto, puede suponerse que la aleacion 1 a 1260°C se encontrd en un campo monofasico
A2. Las mismas consideraciones pueden hacerse para la muestra 2 a la misma
temperatura de tratamiento en la cual el campo oscuro tampoco revela la morfologia de
la fase B2. En este caso es esperable una menor cantidad ain de fase B2, ya que la
aleacion 2 tiene una composicion mas alejada del compuesto ordenado.

A 900°C el resultado en ambas aleaciones es semejante al descripto, habiendo hallado

evidencias por difraccion electronica de la formacion de la fase B2 y no habiéndola
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observado por la técnica de campo oscuro. Es de notar que tampoco se observo una
microestructura con dominios A2 y B2 definidos en la muestra tratada a 900°C y
enfriada en horno.

Las figuras de contraste de campo oscuro obtenidas en todas las muestras tratadas
térmicamente no presentan las caracteristicas esperables de la morfologia de una
aleacion que haya sido tratada o haya pasado, durante su enfriamiento, por un campo de
una Unica fase ordenada. (Ver Figura 60).

Por otro lado cl analisis de las imagenes de HR TEM en la muestra 2 (9,5 h a 1260°C +
templado en agua a temperatura ambiente + 168 h a 900°C + templado en agua a
temperatura ambiente) indica que la matriz es bifasica (A2 + B2), con dominios
ordenados de pequefio tamario. Esto tltimo es considerado como la razén por la cual no

pueden resolverse en una imagen de campo oscuro.

El conjunto de los resultados acuerda con la descripcién de una transformacion A2—B2
incluyendo una zona de coexistencia de ambas fases segiin es descripta por Budberg
[43]. Sin embargo, segun el diagrama alli propuesto, las aleaciones 1 y 2 se encontrarian
a 900°C en el campo bifasico A2+B2 (Figura 65). La cantidad de fase B2 seria entonces
la de equilibrio, y en particular para la muestra 1, seria similar en la muestra enfriada en
horno y en la templada desde esa temperatura. Se utilizo el método descripto por Menon
y colaboradores [29] para la estimacién de la temperatura de transicion de campo A2 a
campo A2+B2, el cual se basa en la observacion de que para una fase B2 formada
durante el templado las reflexiones de ordenamiento son mas débiles que para una fase
B2 formada en equilibrio en una aleacion de la misma composicion. Se estudiaron, por
lo tanto, las intensidades relativas de las reflexiones (111) con respecto a las (110) en
diagramas de difraccién con eje de zona [110] de muestras de aleacion 1 fundida y con
distintos tratamientos térmicos. Se tomo6 un par de reflexiones por muestra y se
calcularon las intensidades integradas para cada una de ellas. Se denominé Intensidad
Relativa al cociente entre las intensidades integradas de una reflexion (111) y una

reflexion (110) y sus valores para cada muestra se listan en la Tabla 18.
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Figura 65. Ubicacion de las muestras experimentales 1y 2 en el diagrama de equilibrio
a 900°C propuesto por Budberg [43].

Tabla 18. Intensidades relativas B2/A2 calculadas a partir de diagramas de difraccion
electronica segun eje de zona [110] para la aleacién 1 con distintos tratamientos
térmicos. (EH: enfriada en horno)

Tratamiento fundicion 1260°C 900°C 900°C EH
Intensidad relativa 610° 1107 410" 210~

Resulta una notoria diferencia entre las intensidades relativas en las muestras de
fundicién y templadas con respecto a la intensidad calculada en la muestra enfriada en
horno. Siendo que todas las muestras atravesaron el campo de dos fases, la diferencia es
atribuible al tiempo durante el cual se encontraron en dicho campo, y por lo tanto se
deduce que sélo para la muestra enfriada en horno fue suficiente como para que creciera
la cantidad de fase. De esto ultimo se deduce que el borde de transicién de fase A2 a
campo bifasico A2+B2 se encontraria, entonces, por debajo de los 900°C para la
composicion de la aleacion 1. Para la composicion de la aleacion 2, mas alejada del

compuesto ordenado, se espera una temperatura de transicion ain mas baja.
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Los resultados obtenidos del calculo, por otro lado, permiten el siguiente analisis.
Aleaciones con las composiciones de las muestras 1 y 2 se encontrarian a muy alta
temperatura en campo A2, pasando luego en su enfriamiento por un campo B2 para
entrar a un campo monofasico L2, o bifasico L2;+A2. En ambos casos, atn siendo el
producto final una muestra biféasica, habra atravesado en su enfriamiento desde A2 un
campo B2. En la Figura 66 se muestra la ubicacién de las aleaciones experimentales
sobre los graficos calculados a las temperaturas de 1000K, 1600K y 2050K (727°C,
1327°C y 1777°C). Esto no coincide con lo observado experimentalmente, como fue
discutido, las muestras debieron pasar de A2 al campo bifasico. Debe tenerse en cuenta
que los resultados del calculo deben ser contemplados en forma cualitativa, tanto en
cuanto a las temperaturas como a las composiciones, debido a la imprecision de las
cnergias de formacién a T=0K, por un lado, y al hecho de estar considerando sélo
equilibrios entre estructuras bcce, por el otro, lo cual puede ocasionar distorsiones en los
rangos de existencia de las fases de interés. En este sentido, pueden considerarse
aleaciones con composiciones algo mas cercanas al binario Ti-Mo, las cuales acordarian
con lo observado experimentalmente en cuanto a una transformacion A2—>A2+fase

ordenada.

Figura 66. Diagramas calculados a 2050K, 1600K y 1000K (de izq. a der.) mostrando la
ubicacion de las muestras experimentales 1 y 2.

Otro aspecto a discutir es el tipo de ordenamiento que predicen los calculos. Los
diagramas de difraccién electronica de las muestras tratadas a 900°C y a 1260°C
permiten afirmar que estd presente la fase B2 y no asi la fase L2,. En el caso de esta
ultima estructura, el hecho de no presentar las reflexiones de superred es suficiente para

asegurar que a esas temperaturas la fase L2, no esta presente, pues en caso de existir las
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reflexiones serian de intensidad suficiente como para que la fase pudiera ser
identificada. Cabe mencionar que, de acuerdo a lo ya comentado, en las composiciones
en las que podia haber competencia entre varios equilibrios bifasicos, se evaluaron todas
las posibilidades. En particular, la fase B2 presenta un equilibrio metastable con la fase
A2 exhibiendo una zona bifasica a la temperatura de 1000K (727°C) y en
composiciones cercanas a las de interés. A temperaturas mas altas (1600K, 1327°C) el
cquilibrio metastable B2/A2 no presenta zona bifasica. En la Figura 67 se muestran
dichos equilibrios. Este equilibrio fue descartado en la presentacion final del diagrama
debido a que resultaba de menor estabilidad que el equilibrio L2,+A2 en las mismas
composiciones globales. Sin embargo, su hallazgo resulta un hecho interesante de
destacar ya que el equilibrio hallado en las muestras experimentales es precisamente
B2+A2. La fase L2, no se hizo evidente en ninguna de estas muestras. Haciendo una
revision de la literatura, se encuentra la mencion de una situacion similar en el sistema
Ti-Al-Nb. Los autores Chaumat y colaboradores [68, 69] estudian experimentalmente y
por MVC dicho sistema hallando por el calculo la estabilidad de una fase L2, que
experimentalmente no pueden determinar. El comentario de dichos autores alude a la
posible inhibicion de la formacion de la fase L2; por la formacion de otra fase
competitiva, la fase O (ortorrdmbica, de composicién Ti;AINb [28]). Podria darse el
caso en nuestro sistema de una posible competencia entre las reacciones A2—L2; y
A2—B2. La diferencia entre la energia libre de Gibbs para una composicion global
ubicada en una zona donde ambos equilibrios bifasicos son posibles es del 2%.
Considerando que una diferencia igual o menor a 0,1% entre la energia libre de Gibbs
de dos fases define el equilibrio entre ellas, la diferencia del 2% mencionada entre la
energia de dos equilibrios distintos permite decidir sobre su estabilidad relativa. De
todos modos, esta diferencia es chica comparada con las relaciones entre otros posibles
equilibrios. Por ejemplo, la diferencia entre las energias de Gibbs de los equilibrios
B2+DO3 y L2,+A2 es del 53%. Por lo tanto, se puede sugerir que alguna alteracion
termodindmica del sistema lo perturbe de modo de lograr la formacion de la fase B2 y
la zona B2+A2. Otro aspecto a tener en cuenta en este analisis tiene que ver
directamente con el método de calculo: al ser pequefa la diferencia de energias que
sirvié para decidir cudles son las fases en equilibrio, la incerteza debida al método de

célculo se vuelve un factor importante. Es posible, entonces, que un cambio relativo de
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los valores de energia en los compuestos ordenados altere el resultado en cuanto a la

fase que aparece como mas estable.

M b TP T T T Y

Figura 67. Equilibrio metastable A2/B2 a 1000K y 1600K (de izq. a der.).

Finalmente, resta analizar la presencia de la tercera fase hallada presente en las muestras
de fundicion, la fase hexagonal rica en Ti, también identificada en las muestras tratadas
térmicamente. Fue identificada metalograficamente como fase de equilibrio en las
muestras tratadas a 900°C (168 h) y en la muestra 1 tratada a 1260°C (9,5 h). Por la
técnica de difraccion electronica sélo fue identificada en las muestras tratadas a 900°C,
pero este hecho es atribuido a la escasa cantidad de placas presentes en la muestra 1
tratada a 1260°C, lo que impidi6 que alguna pudiera ser hallada en la zona analizada. No
es el caso de la muestra 2 tratada a 1260°C, en la cual no fueron observadas placas de
formacion en equilibrio a 1260°C. En esta 0ltima muestra se observaron
matalograficamente solo precipitados notablemente adelgazados con respecto a los
originales. Este efecto de afinamiento de los precipitados en su proceso de disolucion,
asi como la caida de la velocidad de disolucién con el tiempo, fueron descriptos por

Aaron y Kotler [81] como caracteristicas de los precipitados en forma de placas.
Segiin la evidencia presentada en este trabajo, ambas muestras a 900°C y la aleacion | a

1260°C se hallarian en un campo A2+q, mientras que la aleacion 2 a 1260°C se hallaria

en un campo monofasico A2.
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7 CONCLUSIONES GENERALES.

Se encard en este trabajo una aproximacién experimental y tedrica al problema del
disefio de superaleaciones basadas en material de estructura cibica centrada. Se eligio
para ello el sistema Ti-Al-Mo, promisorio segin los antecedentes experimentales
hallados en la literatura que mostraban la posible formacién de un campo bifasico
A2+B2. El trabajo experimental se centro, entonces en la obtencion y caracterizacion de
dos aleaciones que pudieran evidenciar dicho campo bifasico, mientras que el trabajo de
célculo se enfocd en la prediccion de la estabilidad de una fase ordenada y del campo
bifasico.

Los resultados pueden resefiarse segiin:

e Trabajo experimental

Se ensay6 un procedimiento satisfactorio para la obtencion de aleaciones homogéneas
de Ti-Al-Mo por fundicién en horno de arco.

Las observaciones por microscopia de transmision en muestras de composicion
TissMoxAly y TiexMoxAls, fundidas y tratadas térmicamente a 900°C y 1260°C,
permitieron confirmar:

» la existencia de la fase ordenada Ti,AlMo, identificada como un compuesto B2

Ti(Al,Mo)

A2

la coexistencia de las fases A2 y B2 sugiriendo la formacién de un campo bifésico

» un valor de temperatura critica para la transformacion A2—>A2+B2 por debajo de
900°C.

Se identifico también mediante microscopia de transmision la formacion de la fase o

hexagonal rica en Ti, de equilibrio a 900°C ¢n ambas composiciones analizadas y a

1260°C en la composicién Tis7Mo23Als.

e Trabajo de calculo

Se obtuvo una expansion en cimulos ternarios para una estructura bee para el sistema

Ti-Al-Mo. Para ello fue necesario obtener explicitamente las funciones de correlacion

en la aproximacién del tetraedro. Se aplicdé un método de inversion y se obtuvieron

valores para las energias de formacion de las fases A2 y B2, resultando una mayor

estabilidad relativa para la fase B2 a T=0K. También se demostr6 la posibilidad de la

formacién de un compuesto totalmente ordenado estable L2,, y por lo tanto de una
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secuencia de reacciones A2—>B2—L2,. Las energias de ordenamiento asociadas
resultaron de un valor alto para la transformacion A2—B2 y de un valor intermedio
dentro del rango tipico para B2—L2;.

Se realiz6 el estudio de la estabilidad de fases a alta temperatura a través del método
MVC, obteniendo diagramas de equilibrio a las temperaturas de 1000K, 1600K y
2050K (727°C, 1327°C y 1777°C). Los resultados reproducen la sucesién de reacciones
A2—5B2-L2;, dando lugar a la formacion de un borde de fases A2/B2 (caracteristico

de una transformacion de segundo orden) y de un campo bifésico estable A2+L.2,.

Comentario final y proyecciones.
Los resultados experimentales y tedricos obtenidos en el sistema Ti-Al-Mo demuestran
la existencia del campo bifasico entre la fase desordenada A2, rica en Ti y Mo, y una
fase semiordenada B2 de composicién Ti (Al,Mo). La factibilidad de desarrollar una
superaleacion base metal BCC esta asociada, en primer término, a este hecho. La
temperatura critica estimada para el campo bifasico es inferior a 900°C (1173K). La
caracterizacion del parametro de red y la morfologia de la fase B2 en equilibrio
termodinamico con la fase A2 no fue alcanzada.

Para continuar con el desarrollo de este tipo de aleaciones se requiere:

* En muestras con composiciones similares a las utilizadas en este trabajo buscar el
rango de temperaturas para el crecimiento en equilibrio termodinamico de la fase
B2.

* Fundir nuevas aleaciones para estudiar el maximo contenido de Mo aceptado por el
campo bifasico con el objetivo de maximizar el contenido de metal refractario en la
aleacion.

* Estudiar, mediante MVC, el sistema Ti-Al-Ta con el objetivo de predecir el posible

comportamiento de fases en el sistema cuaternario Ti-Al-Mo-Ta.

El calculo tedrico del diagrama de fase Ti-Al-Mo comparado con los resultados
experimentales obtenidos deja al menos dos interesantes incognitas a resolver:
* Los diagramas binarios involucrados y las secciones isotérmicas ternarias difieren

considerablemente con los resultados experimentales en las temperaturas predichas.
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» No se ha observado experimentalmente la fase ordenada L2, predicha por el calculo
en el diagrama ternario.

Estas incognitas son importantes de resolver porque involucran én definitiva las

interacciones de los atomos en los cimulos y estas interacciones son responsables de la

existencia de transformaciones de primer orden y/o de segundo orden entre las fases A2

y B2. Existen dos caminos para comenzar a resolver estas incognitas:

» El camino mas accesible es recalcular la energia de formacion del compuesto TiAl
mediante primeros principios dejando la posibilidad de una distorsién tetragonal y
luego, recalcular las interacciones de atomos en los cumulos utilizando esta nueva
energia de formacién. Finalmente, utilizar las nuevas interaciones en el calculo de
los diagramas de fase por MVC.

= El camino mas distante es tratar de recalcular las interacciones de 4tomos en los
cimulos utilizando datos experimentales directos 6 indirectos que puedan hallarse
en la literatura. Luego, utilizar las nuevas interaciones en el calculo de los diagramas

de fase por MVC.
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8 APENDICE. DIAGRAMA DE DIFRACCION ELECTRONICA DE
UNA ESTRUCTURA L2,.

Se detalla en este apéndice la ocurrencia de reflexiones extra en los diagramas de
difraccion electrdnica de estructuras bee ordenadas.

La intensidad (/) de una reflexion depende del llamado factor de estructura (F). Este se
obtiene a partir de las amplitudes de las ondas dispersadas por los 4tomos ubicados en
diferentes posiciones (x,,z) de la celda unidad.

La intensidad resultante para una reflexion de indices (hkl) depende de F*, y F se

obtiene como
F =Y fexp[2Mi(hx +ky +Iz)]
donde f'es la contribucion relativa a cada especie de atomo.

Para una estructura ciibica centrada en el cuerpo desordenada f tomara el mismo valor

para todos los atomos y por lo tanto,

F(A2)= f[l + exp[l'li(h al ;‘ +! D]

0, si h+k+[ es impar
2f, st h+k+l es par.

Si pueden, en cambio, diferenciarse los atomos ubicados en las posiciones (0,0,0) y

(1/2,1/2,1/2), como el ordenamiento que ocurre en la estructura B2, resulta

h+k+lj

F(B2)=f,+f; exp2Hi(

=f,+ fy,si htk+les par
= f,— fy,si h+k+l es impar.
Por lo tanto en la estructura B2 aparecen reflexiones en posiciones “prohibidas” para la
estructura A2.
Si se considera ahora un ordenamiento L2;, la celda a tener en cuenta es de tamafio
doble (ocho de las celdas originales) en la cual la configuracion estara descripta por las

posiciones de 16 atomos. El resultado para el factor de estructura es [53]
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F = 4cos’ 2H(¥)cos2 21'1(%)([,% + f, cosTThcosITk cosIl +2 £, cos%hcos%cos%j

Se muestran en la Figura esquemas de diagramas de difraccién para un eje de zona

[110] que corresponderian a una estructura A2, B2 y L2;.
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Figura 68. Esquemas de difraccion correspondientes a un eje de zona [110] en
estructuras A2 (arriba izquierda), B2 (arriba derecha) y L2, (abajo).
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En el altimo caso, las reflexiones (400) y (022) son comunes a las tres estructuras, las
reflexiones (200) y (222) son comunes a las estructuras B2 y L2y, y las (111) y (311)
son caracteristicas del ordenamiento L2,. Las intensidades, de acuerdo a la expresion

mostrada para el factor de estructura, son respectivamente proporcionales a:

estructura reflexiones  Factor de estructura
A2 (400) y (022) Sfa+4(fstfo)
B2 (200)y (222) 8f-4(fstfc)
L2, (1) yG1L) 4(fs-fc)

Una comparacion entre los factores de estructura de las reflexiones que aparecen con un
ordenamiento B2 y con un ordenamiento L2; permite verificar que la intensidad
correspondiente a estas tltimas es mayor y por lo tanto suficiente como para ser
distinguidas en un diagrama en el que se hacen visibles las reflexiones de la fase B2.
Valores tabulados [66] para los factores de estructura atémicos correspondientes a Ti,
Al 'y Mo permiten estimar las relaciones de intensidades para casos particulares de

&n(&_) sen(6)
A

Py =0 una reflexion de ordenamiento L2; resulta 2,6

sen(6)
A

. Por ejemplo para

veces mas intensa que una reflexion de ordenamiento B2; y para =0,5 resulta

2,1 veces mas intensa.
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