CENTRO DE INVESTIGACION Y DE ESTUDIOS AVANZADOS
DEL INSTITUTO POLITECNICO NACIONAL

UNIDAD QUERETARO

‘Analisis de falla en sistemas TBC pre-oxidados
RenéNS/(Ni,Pt)AlI/7YSZ -sometidos a ensayos de fatiga térmica”

Tesis que presenta

Alma Gabriela Mora Garcia
para obtener el Grado de
Maestra en Ciencias
en la Especialidad de

Materiales

Director de la Tesis:
Dr. Juan Muioz Saldafia

Santiago de Querétaro, Qro. Marzo 2014

CI NVESTAV
IPN
ADQUIS!CION

LIBROS



CLASIF.. (] NnaAl
ADQUIS.. (D =DM - |
FECHA: )5 - bebvrc ) 1S
PROCED.._ ~ ) o, - i)t

$

12 {0 2y4p535 -1601




CLASIF.. (] Nnaxl
ADQUIS..( D) -_.pa(i -0
FECHA: )5 - bebwvre ) S
PROCED.._ "D .. - 30k

$

125214035 -160)




DEDICATORIA

Este trabajo esta dedicado a:

Mis padres Juan Mora y Virginia Garcia por el interminable apoyo y paciencia a lo
largo de mi formaciéon personal y académica. Ellos, quienes con amor y
dedicacion, siempre han sido pilares fundamentales en mi vida y nos han
ensefiado (a mis hermanos y a mi) a llevar nuestra vida con dedicacion y valores
para llegar a ser lo que hasta ahora hemos logrado y no renunciar a nuestros
suefos aun cuando las adversidades puedan presentarse.

A mis hermanos, Paloma, Xavier y Jazmin, quienes con su apoyo incondicional y
constantes palabras de aliento siempre me han mantenido firme en las decisiones

que he tomado.



AGRADECIMIENTOS

Doy gracias a Dios por permitirme llegar hasta ésta etapa de mi vida
manteniéndome siempre con el animo de seguir adelante cumpliendo las metas

que me he propuesto.

Agradezco también a mi toda mi familia por contagiarme con todas sus fortalezas
y quienes siempre me han alentado a seguir adelante y apoyado en todas las

decisiones que he tomado.

Gracias al Centro de Investigacion y de Estudios Avanzados Unidad Querétaro y a
todo el personal académico, técnico y administrativo por brindarme la oportunidad

de realizar mi estudios de maestria.

A CONACYyT por el apoyo econdémico que he recibido durante mi estudios de

maestria que me han permitido concluirlos satisfactoriamente.

Especial agradecimiento a mi asesor, el Dr. Juan Mufioz Saldafa, por permitirme
ser parte del grupo de ceramicos multifuncionales y llevar a cabo el desarrollo de
mi trabajo. Todo su apoyo ha sido parte fundamental para llegar a este momento

de formacién académica.

A mis sinodales, los Drs. Luis Gerardo Trapaga Martinez y Juan Zarate Medina,
por el seguimiento que le han dado a mi trabajo y su apoyo para la culminacion de
éste.

A mis companeros y amigos "turbinas” del grupo ceramicos multifuncionales, Juan
Manuel Alvarado (jmao), Haideé Ruiz (Haidesukiss), Luis Alberto Caceres (Betto)
y John Edison Garcia por todo el apoyo académico y ensefianzas para llevar a
cabo el desarrollo de mi trabajo. El asesoramiento y constante disposicion para
discutir resultados y resolver dudas me han permitido la culminacion de ésta etapa

de mi vida.



A mis compafieros y amigos Aixa, Erika, Marco y David con quienes comparti
tiempo dentro y fuera del aula, y de quienes su amistad es invaluable
impulsandome a siempre seguir adelante.

Finalmente al Instituto de Investigacion de Materiales del Centro Aeroespacial
Aleman (DLR), que bajo el proyecto BMBF México-Alemania, tuve la oportunidad
de realizar mi estancia académica en sus instalaciones y asi aprender mas tanto
en el aspecto laboral como culturalmente.

Mi mas sincero agradecimiento a los Drs. Guillermo Mondragén, Hendrik Lau y
Uwe Shulz y todos los colegas que laboran en el Departamento de Recubrimientos
Funcionales y de alta Temperatura del Instituto de Investigacion de Materiales del
DLR quienes me brindaron todo su apoyo, personal y académico, durante mi
estancia en Alemania.



TABLA DE CONTENIDO

LiSta de Tablas: ... quusssiussisssimssisnsviiviossssisssssmisessnsssssshisssssiseiissss sy cavinsni snsastsenmansnesy vi
Lista de Figuras.........ccccccemmririiiiniciiiiiiieeiiesecsinisssensissssssssssssssssssssssssssssssssnsnssnssnssassassns vii
AT OVIAITAS 1155 05 v nmmm s nsinn o s 58§55 SRR SRS SRS TR AR A 603 A5 U RSN SRR SRR AR X
Lista de TiNIdade’s ...oummrssmmmmsvsmimmmomonssmsss s sss s sy sxadsatss vrrnyssas sins svasSsEs SaMs SRS SR Xi
=TT U] 14 - o N Xii
ADSEFACE ..o vunvicucusesunsmusnsssssumsnensnss ovumsssssss e sss s a0amAHE 5 IS HEESE VI SR S AT SRR F AR RS xiii
INErOAUCCION ...t s e e er e s s sse e e s asse s sranne s es senssmsneees sessnssnnnnens 1
Vi MATCO LEOTICO cuiissssunisnions ivnusesssssmnissssssses smensssn e b suuas v somassas is HoaEM s Vo S5 eH nnnmmmen nasinds 6
1.1. Generalidades de los sistemas TBC...........c.cooociiieieicieriii e 6
1525 SUPETAIGACION ssis suwns spwnsmssssosssmmssimvasssmis smss s A 505 55548 S9T475 3 hmaam smmns s mansn 7
1.3, Recubnimiente UNIGI «ossesms suss s smmisssmss et miasesarss s 5oy seesi S 11
1.4. Oxido crecido tErMICAMENE ...............c.ov oot 16
1.5. Recubrimiento CEramico SUPEFIOr ...........covvviiiiiiiiceeee e 22
1.6. Mecanismos de falla ............ccooooiiiiiiiiiiie e 23
2 HIPOTESIS wunassimsuwssnnensmmvssnnsssssmronsenssesssasss s ivessssss soasms sve s so4550 38 oV Ao oA R SRS Fumime 25
R 0 141 =1 1Y XU 26
4. Desarrollo eXperimental........cccccccccveriiiiiresnrenneeeirsseeeeeresrcsssnrneriesesssssssseereeesssane 28
4.1. Descripcion y procesamiento de las muestras....................ooocoeeevvveiniecenenn, 28
4.2. Ensayos de fatiga termica.............ccoeoiiiiiiiiiiiie e, 31
4.3. Preparacion metalografica de las muestras...............ccocoeeieeiieeciieiee e, 32
4.4, Caracterizacion microestructural y estructural ................c.cccooevveiiiiiiieeiie 32
4.5. Caracterizacién mecanica por nanoindentacion ....................cccoooevveeevieneenn, 33
4.6. Caracterizacion quimica mediante microsonda electronica............................ 33
5. ReSUltados Y ANALISIS .....cceereiiiieiiiiieciiiiec e e srieescesre et ts e s e eeseeeeeessnnessean 35

5.1. Efecto de los tratamientos de pre-oxidacién sobre el desempefio
A SISEMA TBIC tuisuncsususnsvnss ssvsssmsnssiss 65608 565e vammmnmonnmomsanos smns smsires oo sommnsmsmamsssnssses 35



5.2. Anadlisis microestructural del TGO .......ccccoiiiiiiiiiiiiiiii e 39
5.3. Analisis microestructural del recubrimiento unién...............c..cooooiiiiiiiieeee. 46
5.4. Anisotropia en el recubrimiento UNION..................coviiiiiiiiie i 52
5.5. Efecto de la composicion quimica sobre las propiedades mecanicas del
FECUDIIMIENTO UNION .. ..o e e e 67
6. CONCIUSIONES iiuuuivevisssussunsnmsssavsvnsassisiinises i iammiseimmmsisaasg 73
Referencias bibliograficas.........ccccucuiieieisernseencniniecrrisnrnseesssessceees e necsessessesssnsessnsnes 75



LISTA DE TABLAS

Tabla 1.1 - Composicién quimica de algunas superaleaciones comunes (%
= == ) AR R 11

Tabla 4.1 - Clasificacion de las muestras de acuerdo al tratamiento de pre-

To) (1o F- Tt (o] o RN SRR 29
Tabla 5.1 - Espesores del TGO después del depésito del TC. ..........ccccovvveeeinicene 41
Tabla 5.2 - Espesores del BC después del depésitodel TC.............coocvviiiiieeieiiinnnn. 46
Tabla 5.3 - Valores de modulo elasticoen el BC ............ccccoeeeieiiiiiiiiiecieeceee e, 66

vi



LISTA DE FIGURAS

Figura 1.1 - Sistema TBC para aplicaciones en los alabes de las turbinas de

Figura 1.2 - Celda unitaria de la estructura cristalina cubica centrada en las

caras que presenta el nfquel. ............ccocoeveiiiiiiieien e

Figura 1.3 - Temperatura de vida por fluencia durante 1000 h a 137MPa para

las diferentes superaleaciones a lo largo de 60 afios. .....................

Figura 1.4 - Microestructura de una superaleacién monocristalina que consiste

de dOS faSES Y/ Y. oo
Figura 1.5 - Diagrama de fases Al-Ni. ...........cccceiiiiiiie i

Figura 1.6 - Modelo de sub-redes para la estructura a) B2-NiAl y b) B2-

(NFPDAL ..ttt st erens
Figura 1.7 - Diagrama ternario Ni-Pt-Al a 1100-1150°C..............ccovvvvieeiiennn..

Figura 1.8 - Esquematizacion de las celdas unitarias correspondientes a las

fases a) B2-NiAl y b) martensita, L1o-NiAl...........ccocoeviiiiieeinne.

Figura 1.9 - Diagrama de Elligham. Energia libre de formacion de 6xidos como

funcion de la temperatura.................ccooooiiiieiiiiii e

Figura 1.10 - Esquematizacion de la transicion de transformacion de fases de
la alumina del TGO. Grafica de Arrhenius donde se observa que
las fases y-8 y 6-a coexisten en el rango de 850-950°C y 950°C-

1050°C, respectivamente. ..............oooeeeieeeee e

Figura 1.11 - Mecanismos de falla ocasionados en los sistemas TBC utilizados

Figura 4.1 - Esquematizacién de la seccion transversal del sistema pre-

OXIAAAO 5055 uiissss 56386050 75430 fomanvans nommsmn mmmmmsmnsnmmas sssasremses wosmesasmmss Begessss
Figura 4.2 - 150 kW dual-source von Ardenne Anlagentechnik EB-PVD coater..
Figura 4.3 - Sistema TBC RenéNS5/(Ni,PYAITYSZ ........ocooveooeieeeeoeeoeoeee,

Figura 4.4 - Sistema de fatiga térmica Projekt Automatitation Kéin GmbH y

configuracién de los ciclos térmicos. ...............ccoooceeeevioeieiieee
Figura 4.5 - VibroMet2 Buehler utilizado para pulido final de las muestras .........

Figura 5.1 - Aspecto general de las muestras después de la fatiga térmica.........

.......... 7

.......... 9

........ 14

........ 30

........ 31



Figura 5.2 - Desempeino de los sistemas TBC pre-oxidados. ..................ccooveeevnneennns 37
Figura 5.3 - Vida relativa de los sistemas TBC pre-oxidados...............cccccceceveeirrirnnnn. 38

Figura 5.4 - Oxido crecido térmicamente después del depésito del ceramico

SUPBTIOT T Y S Z s s csissstossn Somisns s s sa5aein i e Fainn eSS TR SRS 46 05900 50 40
Figura 5.5 - Espesor relativo del TGO después del depésito del TC. ...........cccvvveenen... 41
Figura 5.6 - Espesor relativo final del TGO después del ensayo de fatiga

BEPMICA ..ottt 41
Figura 5.7 - Estado final de las muestras después de la fatiga térmica. ...................... 42

Figura 5.8 - Esquematizacion de la formacion de la IMZ durante el depésito del
recubrimiento CeramiCo 7YSZ. ........cc.oooieviieiiiieeeeeee e, 44
Figura 5.9 - Morfologia del TGO después del depésito del TC para la muestras
sin fatiga térmica a) sin tratamiento de pre-oxidacién y b) pre-
oxidada en aire y las fatigadas térmicamente c) sin tratamiento de
pre-oxidacion y d) pre-oxidada. ................ccooooei i 45

Figura 5.10 - Composicién quimica del TGO antes y después de la fatiga

(=] 1101 o= TSRO RURTTOORRRO 45
Figura 5.11 - Secci6n transversal del BC para las muestras sin fatiga térmica. .......... 46
Figura 5.12 - Estado final del BC tras los tratamientos de fatiga térmica..................... 48

Figura 5.13 - a) Espesores del BC de acuerdo al desempefio de los diferentes

sistemas y b) sus valores de dispersion....................coooivvicoiieeecnean, 49
Figura 5.14 - Composicién quimica del BC normalizada al diagrama ternario

INISPIRA s ssmsinms esns s csmses 4555578585 0mnmmsns oms s wo snm s e e e e 50
Figura 5.15 - Aspecto final de la seccién transversal de las muestras pre-

oxidadas en aire y fatigadas térmicamente...................cccccooeeveieinin. 51
Figura 5.16 - Representacion esquematica de los angulos de Euler en un

CRSTAl CUDICO. ... 52

Figura 5.18 - Mapeo por EBSD y patron de Kikuchi en el recubrimiento unién
B-INLPHAL e e 55
Figura 5.19 - Mapeo por EBSD del BC del sistema TBC sin tratamiento de pre-

OXIACION. ... 55

viii



Figura 5.20 - Labor de contacto en la carga y descarga de dos indentadores

con geometria Berkovich y esfero-conica...........ccccccoovieeiviiiiniiieeennn 57
Figura 5.21 - Curvas carga-desplazamiento para dos granos orientados en la

direccion [001] ensayados con indentadores a) Berkovich y b)

esfero-cénico respectivamente. ............cccooiiiiiiiiiiic e 58
Figura 5.22 - Estadistica Weibull de la anisotropia del recubrimiento unién B-

(Ni,Pt)Al medidos con las puntas a) Berkovich y b) esfero-cénica......... 61
Figura 5.23 - Gradiente de composicién quimica en un recubrimiento unién

(NBPE)AL e ettt eae e 61
Figura 5.24- Ensayos de nanoindentacion realizados en granos orientados en

las direcciones principales [001],[101] y [111] de las muestras

con recubrimiento unién en fase a) B2, b) y c) L15. coooovvvveeeciiiiciieens 63
Figura 5.25 - Indentaciones realizadas con la punta esfero-cénica en un grano

con direccion cristalografica [001]...........c..ccceeeunnnne. S 64
Figura 5.26 - Indentaciones realizadas con la punta esfero-conica en un grano

con direccién cristalografica [001].........ccceviiiiiiie i 65
Figura 5.27 - Efecto del tratamiento de fatiga térmica sobre los valores del

médulo elastico de las diferentes direcciones cristalograficas

PRNCIPAIES. ..ottt 66
Figura 5.28 - Composicién quimica en los diferentes planos cristalograficos del

recubrimiento unidn enfase B2..............ccooooeiiiiiiiii 68
Figura 5.29 - Comparacion de la composicion quimica de los diferentes planos

CristalografiCoS. .......ociiiieiiii e, 70
Figura 5.30 - Composicion quimica de las zonas indentadas del recubrimiento

unién después de 750 ciclos de fatiga térmica. ......................ccoveee . 71



ABREVIATURAS

TBC Recubrimientos de barreas térmicas

TC Recubrimiento superior

TGO Oxido crecido térmicamente

BC Recubrimiento unién

SA Superaleacion

IDZ Zona de interdifusion

IMZ Zona de intermezclado

IPF Figura de polos inversa

(Ni,Pt)AI Aluminuro de niquel modificado con platino

7YSZ Zirconia parcialmente estabilizada con 7 % en peso de itria
EBSD Difraccién de electrones retrodispersados

FE-SEM Microscopia electrénica de barrido de emisién de campo
EPMA Andlisis por microsonda electrénica

EDX Energia dispersiva de rayos X

EB-PVD Deposicion fisica en fase vapor asistida por un haz de electrones



LISTA DE UNIDADES

°C

GPa

% at.

pm

eV

ppm

uUN

Grados Celcius

Gigapascales

Porcentaje atdmico

Micrémetros
Watts

Grados Kelvin
Joules
Milinewtons
Amperes
Volts
Electronvolts
Partes por millén
Micronewtons
horas

segundos

Xi



RESUMEN

Los sistemas de recubrimientos de barreras térmicas (TBC) se utilizan cominmente para
proteger alabes de la secci6n caliente de los motores de turbina de gas. Los sistemas
TBC consisten de un recubrimiento cerdmico superior (TC) depositado sobre un
recubrimiento unién (BC) de (Ni,Pt)Al y a su vez sobre una superaleacion (SA) RenéN5.
En el presente trabajo, se realizaron tratamientos térmicos de oxidacién del BC antes de
depositar el ceramico para formar un 6xido crecido térmicamente (TGO) y mejorar la
adherencia entre el TC y el sustrato metalico. Los tratamientos de pre-oxidaciéon se
realizaron en diferentes atmésferas variando la presién parcial de oxigeno (p0,) en el
rango de 2.1x10" - 1x10™ atm. El desempefio de los sistemas TBC pre-oxidados se
evalubé mediante ciclos térmicos de 1 h a 1100 °C. Las muestras pre-oxidadas a p0, =
1x10”° atm mostraron mejor desempefio alcanzando 1550 ciclos al momento de la falla.
En la microestructura del TGO de las muestras sin pre-oxidacién se observé la formacion
de una zona intermezclada, la cual consiste en particulas de zirconia dispersas en una
matriz de alimina. Respecto al BC, una capa continua de la fase martensitica y granos de
la fase y'-(Ni,Pt)sAl se observaron después de los ensayos termo-ciclicos y son el
resultado de la disminucién del contenido de aluminio en el BC debido a su difusion hacia
la SA y a la superficie para formar el TGO. Para complementar los resultados obtenidos,
se realiz6 un mapeo de textura del BC mediante EBSD que, combinada con pruebas de
nanoindentacién, ha servido para evaluar la anisotropia del BC y el efecto que la fatiga
térmica tiene sobre sus propiedades mecanicas. La anisotropia en el BC en fase B2 fue
estudiada especificamente en los granos orientados en los planos cristalograficos (001),
(101) y (111) utilizando puntas de geometria Berkovich y Esfero-cénica. La propiedades
mecanicas medidas con la punta Berkovich no mostraron diferencias significativas. Sin
embargo, mediante el andlisis Hertziano de mecanica de contacto de las medidas con la
punta esfero-conica, se estimaron valores de médulo elastico (E) de 118, 138 y 144 GPa
para los planos (001), (101) y (111), respectivamente. Después de la fatiga térmica, el
moédulo elastico incremento a 213, 263 y 239 GPa respectivamente para los diferentes
planos cristalinos y es debido principalmente al cambios de fase. El BC se comporta como
un sistema dinamico durante la exposicién a altas temperaturas y sus propiedades
mecanicas dependen principalmente de transformaciones de fases y de la composicién

quimica local.
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ABSTRACT

Thermal barrier coating (TBC) systems are widely used for thermal insulation of hot-
section blades of gas-turbine engines. TBC systems consist of a ceramic top coat (TC)
over a (Ni,Pt)Al bond coat (BC) deposited on a Ni-based superalloy RenéN5. In this work,
thermal oxidation treatments of the BC forming a thermally grown oxide (TGO) prior to TC
deposition were carried out in order to increase the adherence between metallic substrate
and ceramic coating. Different oxygen partial pressure (p0,) atmospheres in the range
between 2.1x10" - 1x10™"° atm were used during the pre-oxidation treatments. The
performance of the TBCs was evaluated under 1 h at 1100 °C thermal-cyclic testing. Pre-
oxidized samples with a combination of argon-gettered atmosphere (p0, = 1x10° atm)
showed the highest lifetime average (1150 cycles up to the failure). For all the different
pre-oxidation treatments the failure occurred majority along the TC/TGO interface. An
intermixed zone, which consists on zirconia particles immersed in an alumina matrix, was
observed only in the TGO microstructure of the samples without pre-oxidation treatment. A
continuous layer of martensitic phase has been observed along the BC after thermal
fatigue testing as well as gamma prime phase grains due to elemental interdiffusion
phenomena and Al depletion. Additionally, mapping grain orientation determined by EBSD
combined with nanoindentation tests were carried out to evaluate the bond coat
anisotropic effects. The mechanical anisotropy of a B2-phase bond coat in as-prepared
condition were studied specifically in grains oriented in the (001), (101) and (111)
crystallographic planes using two nanocindentation geometries: Berkovich and Cono-
spherical. The anisotropy of elastic-modulus is slightly observed by measuring with the
Berkovich tip. However applying a Hertzian model in the cono-spherical tip measurements,
the values of elastic modulus of 118, 134 and 144 GPa for the (001), (101) and (111)
planes were respectively obtained. The elastic modulus of all the crystallographic
orientations increased 213, 263 y 239 GPa, respectively, after thermal cycling mainly
caused by the transformation to the L1, phase. The (Ni,Pt)Al bond coats behave as
dynamic systems during the thermal exposure and their properties depend on phase

changes and local chemical composition caused by elements diffusing from the SA.
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INTRODUCCION

INTRODUCCION

Dentro de la industria aeronautica existe un gran ndmero de procesos en los
cuales muchos de los compontes metdlicos se encuentran sometidos a
condiciones extremas de temperatura y esfuerzos mecanicos. Las condiciones de
operaciéon se caracterizan por altas temperaturas (mayores a 1000 °C), zonas
sometidas a esfuerzos de compresioén y tension, asi como, atmésferas oxidantes y
corrosivas [1]. En el caso de los motores de turbina de gas (MTG), el ciclo de
operacion consiste basicamente en la induccidon, compresion, combustién,
expansion y escape de gases. Cuando el aire comprimido se mezcla con
combustible y se enciende, se genera calor y la mezcla se expande haciendo que
la turbina gire. Entonces, la turbina obliga a que el compresor también gire y
comprima la mezcla de gases entrantes por lo que la salida de estos gases genera
el empuje para la propulsion de la misma. La eficiencia de la turbina depende de la
diferencia de la temperatura entre la entrada del aire, el aire del ambiente y la
camara de combustién [2]. Es decir, a mayor temperatura en la zona de
combustién, mayor es la cantidad de energia que se puede derivar del
combustible. Bajo estas condiciones, existe la degradacion o disminucion de los
materiales utilizados en la camara de combustién o turbina de alta presiéon. Estos
procesos térmicos requieren de materiales con alta capacidad de operar tanto a
elevadas temperaturas y como bajo ciclos severos de cargas. La temperatura que
se utiliza como referencia para la medicién del desempefio de los turbomotores o
para calculos de eficiencia termodinamica es la temperatura de entrada a la
turbina (inglés: Turbine Entry Temperature, TET) [2]. La hipétesis del ciclo de

Carnot es tan sélo una primera aproximacion a un MTG, de donde se obtiene que:
n=1—— Ec. 0-1

donde n es la eficiencia, T; y T, las temperaturas de entrada y de salida

respectivamente. Por lo tanto, si T; (TET) aumenta o T, disminuye la eficiencia del



INTRODUCCION

MTG se ve mejorada. En la practica el incremento de la TET es la opcién mas
viable para mejorar el rendimiento de los MTG. Consecuentemente, la necesidad
de aumentar la eficiencia y durabilidad de las turbinas de gas ha llevado a un
incremento sustancial de las temperaturas de operacién en algunos componentes
de las mismas. Por ejemplo, los alabes en la zona de alta temperatura son piezas
que evidentemente se enfrentan a las condiciones mas criticas de la operacion
(operando alrededor de los 1200 °C).

En las udltimas décadas, se ha llevado a cabo el estudio y desarrollo de
superaleaciones base niquel, las cuales caracterizan por alta resistencia a la
tension, fluencia, fatiga y corrosién. Ademas, presentan elevado punto de fusion
(1453°C), baja densidad (8.9 g/cm®) y capacidad de alearse con otros elementos
manteniendo sus propiedades aun cuando se encuentren sometidas a las altas
temperaturas de operacién. Todas estas caracteristicas combinadas hacen posible
el funcionamiento de los componentes sometidos las condiciones de trabajo
mencionadas anteriormente. Adicionalmente, existen varios estudios sobre el
desarrollo de sistemas ceramico-metalicos que permitan soportar, ademas de las
cargas estructurales, las altas temperaturas que conlleva la operacion en la
turbina. Estos recubrimientos son depositados sobre las superaleaciones y se
conocen como sistemas de recubrimientos de barreras térmicas (inglés: thermal
barrier coatings, TBC) mejorando el rendimiento y la durabilidad de los
componentes [1]. Los sistemas TBC son sistemas multicapas que consisten
basicamente de un sustrato de superaleacion (inglés: superalloy, SA) base niquel
protegido por un ceramico superior (inglés: top coat, TC) de zirconia estabilizada
con itria (inglés: yttria-stabilized zirconia, YSZ), cuya adherencia se debe a un
recubrimiento unién (inglés: bond coat, BC) rico en aluminio de aleacién MCrAlY
(donde M es Ni, Co o ambos) o (Ni,Pt)Al (conocidos como recubrimientos por
difusién), el cual es depositado previo al ceramico generando una capa de 6xido
crecido térmicamente (inglés: thermally grown oxide, TGO) en la intercara BC/TC.
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El funcionamiento principal de la SA es soportar las cargas estructurales del
sistema mientras que el BC, por ser un reservorio de aluminio, genera el TGO
durante la deposicion del TC que brindara proteccion contra la oxidacién y
corrosién del sustrato. El TC presenta baja conductividad térmica, k, alrededor de
2 W/(m-K) dependiendo de la fase, porosidad y temperatura [3], por lo que brinda
proteccion contra las elevadas temperaturas de operacion ademas de agentes

corrosivos como CO;, SO; y sales metalicas.

Debido a las condiciones agresivas de operacién se puede ocurrir la falla del
sistema. En el capitulo de marco teérico se mencionaran y discutiran brevemente
los mecanismos de falla de los sistemas TBC, éstos pueden estar influenciado por
danos externos al sistema (mecanismos extrinsecos) y/o por caracteristicas
propias de los materiales que conforman el sistema (mecanismos intrinsecos).
Cuando el sistema falla durante la operacion, es decir, cuando el ceramico se
desprende del sustrato metalico, puede ocurrir la fusion del componente
presentando antes la oxidacién y corrosién en caliente del mismo. Dado que la
falla del sistema generalmente ocurre a lo largo de las intercaras TC/TGO/BC y
particularmente en los sistemas elaborados por EB-PVD, el TGO juega un papel

importante para garantizar la durabilidad de los sistemas TBC.

La proteccién brindada por el ceramico se ve mejorada a través de la formacion de
un TGO delgado (con espesor critico de 6-7 uym) en la fase estable del 6xido de
aluminio (Al203-a) [4], [5]. Los requisitos que debe cumplir el TGO son: 1)
estabilidad estructural a altas temperaturas, 2) baja cinética de crecimiento, 3)
estar libre de defectos e impurezas, 4) buena adherencia con la superficie del BC
y 5) tener un CTE altamente compatible con el TC (~12 ppm/°C). El TGO
generalmente se forma durante el proceso de deposicion del ceramico. Sin
embargo, la temperatura alcanzada durante las primeras etapas de deposito no
llega a ser lo suficientemente alta como para permitir el desarrollo de la fase
AlLOs;—a. Esto se debe al crecimiento acelerado de 6xidos de aluminio en fase

metaestable (y, 6, 8) a temperaturas cercanas a los 850°C. La estabilidad de la
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AlLOs—a, o bien la transformaciéon Al,O;-8 — Al,Os;—a, puede ser favorecida
mediante diferentes procesos: 1) Fabricacién del BC que involucra el método de
depésito utilizado, tipo de BC y/o modificaciones quimicas como dopantes o
contaminantes (Cr, Y, Zr, S, por mencionar algunos); y 2) tratamientos previos al
deposito del ceramico tales como modificaciones de la rugosidad superficial del
BC y/o tratamientos de pre-oxidaciéon [6]-[9]. El planteamiento y desarrollo de
tratamientos de oxidacion, previos al deposito del ceramico, es un caso de estudio
que permite la formacién de Al,Os—a con baja velocidad crecimiento y
manteniendo el espesor de la capa de 6xido por debajo de su valor critico [5]. Sin
embargo, en la literatura la informacién es limitada respecto a la influencia que
factores como la temperatura, tiempo y presién parcial de oxigeno tienen sobre el
desempeiio de los sistemas TBC.

Por tal motivo, el presente trabajo de investigaciéon se aborda el estudio del efecto
que la presién parcial de oxigeno durante los tratamientos de pre-oxidacion tiene
sobre la vida de los sistemas TBC. A nivel de laboratorio existen diferentes
métodos para evaluar la vida o desempefio de los sistemas TBC, los cuales
pueden consistir de tratamientos ciclicos de temperatura y esfuerzos mecanicos
(fatiga termo-mecanica) o simplemente tratamientos ciclicos de temperatura (fatiga
térmica). El dafio por fatiga térmica es un modo de degradacion que involucra la
deformacion ocasionada por ciclos de temperaturas altas y esta asociada a las
propiedades intrinsecas del sistema. Por lo tanto, para evaluar el desempefio de
los sistemas TBC estudiados se han realizado tratamiento ciclicos de 1 h a un
temperatura de 1100 °C determinando asi la importancia del control de la pre-

oxidacion mediante la presion parcial de oxigeno.

Ademas del dafio microestructural del sistema asociado a los diferentes
tratamientos de térmicos (pre-oxidacion, depédsito del TC y fatiga térmica), el
estudio de las propiedades mecanicas en el BC llega a ser un modo de evaluar la
degradacion de los sistemas TBC. Debido a que los sistemas TBC son complejos

de entender principalmente por los fenémenos de difusion que ocurren en el BC
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durante tratamientos térmicos, es importante que el estudio se lleve a cabo de un
modo mas localizado. Por tal motivo, se plantearon objetivos especificos (descritos
mas adelante) con la finalidad de utilizar diferentes técnicas de caracterizaciéon de
manera local para evaluar tanto sus propiedades mecanicas como de composicion
quimica. Una de las estrategias seguidas para lograr discernir posibles efectos
anisotropicos involucré ademas, el estudio de la orientacion cristalina en el BC.
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1. MARCO TEORICO

1.1.Generalidades de los sistemas TBC

Los sistemas de recubrimientos de barreras térmicas (inglés: thermal barrier
coatings, TBC), en la industria aeronautica, han sido aplicados generalmente para
la proteccién de componentes estructurales de los motores de turbina de gas,
como lo son los alabes de la seccion caliente de las turbinas de gas. Los sistemas
TBC consisten basicamente de 1) una superaleaciébn base niquel, 2) un
recubrimiento unién rico en aluminio y 3) un recubrimiento cerdmico superior.
Durante el depédsito del ceramico superior, una capa de 6éxido crecido
térmicamente se forma en la superficie del recubrimiento unién, mejorando la
adherencia entre el sustrato metalico y el recubrimiento ceramico. La Figura 1.1
muestra una esquematizacion de los componentes que comprenden los sistemas
TBC.

Figura 1.1 - Sistema TBC para aplicaciones en los alabes de las turbinas de gas.
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A continuacién se da una descripcién detallada de cada uno de los componentes y

las propiedades que conforman a los sistemas TBC.
1.2.Superaleacion

Tras décadas las superaleaciones (inglés: superalloys, SA) han sido utilizadas
para la elaboracion de componentes estructurales, utilizados en los motores de
turbina de gas, sometidos a condiciones extremas de operacion. Las cargas
estructurales involucradas durante la operacion de los alabes, recaén
generalmente sobre la SA. Por lo tanto, la resistencia a la deformacién por fluencia
es la principal consideracion para la eleccién de los materiales utilizados para
dichos componentes. Dadas consideraciones como densidad, temperatura de
transicion ductil-fragil, fluencia, punto de fusién, estructura cristalina, costo, entre
otras ha hecho al Ni como eleccién de base para la elaboracion de componentes
que operan a elevadas temperaturas [2]. El Ni tiene una estructura cristalina FCC
(ver Figura 1.2) que presenta, en conjunto, resistencia y ductilidad debidas a la
energia cohesiva considerable proveniente del enlace enfre sus electrones del
orbital d. Ademas, la estructura FCC del Ni es estable desde la temperatura
ambiente hasta su temperatura de fusién (~1455 °C). Por lo tanto, no existiran
transformaciones de fase que lieguen a ocasionar dilataciones o contracciones de
los componentes de una turbina. La velocidad de difusion para metales con
estructura FCC como el caso del Ni es baja, por lo tanto se mantiene estable a

temperaturas elevadas.

(@)

Figura 1.2 - Celda unitaria de la estructura cristalina cubica centrada en las caras

que presenta el niquel.
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Desarrollo de las superaleaciones

La Figura 1.3 muestra una perspectiva general del desarrollo de las
superaleaciones que se ha tenido en los ultimos 70 afios. Los datos se refieren a
los materiales y procesos para elaboracién de alabes de turbinas. A lo largo del
tiempo se ha observado que las piezas elaboradas mediante fundicion
convencional a diferencia de las forjadas han mostrado una mejor resistencia a la
fluencia. En los ultimos tiempos el desarrollo de aleaciones permitié la elaboracion
de alabes con mejoras considerables, mediante tecnologias de fundicién por
induccién al vacio, introducidas en la década de 1950's, contribuyeron a que la
calidad y limpieza de las aleaciones mejoraran drasticamente. Ademas, la
introduccién de métodos de vaciado mejorados y después la introduccion de
métodos de solidificacion direccional permitieron las mejoras significativas debido
a la microestructura columnar obtenida en la cual no existen limites de granos
transversales. Una vez ocurrido esto, fue natural remover los limites de grano
completamente, de tal modo que se obtuvieron superaleaciones monocristalinas.
Esto permitié la eliminacion de elementos que sirven para el endurecimiento en los
limites de grano, tales como el boro y el carbono, llevando a un mayor control de
los tratamientos térmicos para reducir la microsegregacion y el contenido de la
estructura eutéctica obtenida por la fundicion. Por lo tanto, la resistencia a la fatiga
se ha visto mejorada de manera significativa. La microestructura de la SA es un
poco compleja donde se distinguen dos fases de manera coherente y con relacién
de orientacion entre ellas. Las superaleaciones base Ni presentan una matriz de
fase austenitica (y), con estructura FCC, en la cual existe la precipitaciéon de una
fase ordenada FCC (y'), tal como se muestra en la Figura 1.4. La precipitacién de
la fase y' se forma cuando la SA es sometida a tratamiento térmico de
endurecimiento por precipitacion seguido por un envejecido. La fase y' produce un
pequeno desajuste de tan solo un 1 % o menor en la red de la matriz y mostrando
una estructura cubica primitiva tipo L1,.
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Las superaleaciones base Ni contienen un elevado porcentaje de elementos en
solucién solida tales como Fe, Cr, Co, Mo, W, V, Ti y Al y elementos en menor
cantidad tales como B, Zr, C, Nb, Re, Hf y Ta. Los elementos como el Co, Fe, Cr,
Mo, Re y W estabilizan la fase y debido a que tienen un radio atdmico similar al del
Ni. El Al, Ti, Nb y Ta por tener mayor radio atdmico promueven la formacion de la
fase ordenada y', Ni3(Al,Ti,Ta), incrementando de la resistencia a las altas
temperaturas (Figura 1.4). EI B, C y Zr se tienen a segregar en los limites de grano
de la fase y, debido a que su tamario atomico es muy diferente al del Ni. Ademas,
elementos como el Mo y W son endurecedores muy eficaces debido a la lenta
difusién que presentan a temperaturas por encima del 0.6T, rango en el cual

existe fluencia [10].

En la Tabla 1.1 se listan las composiciones de algunas superaleaciones
monocristalinas, en la cual se observa que las superaleaciones PWA1480, Rene
N4 y SRR99, llamadas de primera generacion, contienen considerables
cantidades de elementos formadores de la fase y' como Al, Ti y Ta; y que
elementos como el C y B que anteriormente eran agregados para el
fortalecimiento en los limites de grano ya no estan presentes. Las aleaciones‘ dela
segunda generacion, tales como la PWA1484, CMSX-4 y ReneN5, se caracterizan
por su contenido del 3 % en peso de Re, el cual ha sido incrementado hasta
alrededor del 6 % en peso obteniendo superaleaciones de tercera generacién
como las CMSX-10 y ReneN6. Generalmente, las aleaciones modernas se
identifican por su bajo contenido de Cr y elevadas concentraciones de Al y Re. Las
concentraciones de Ti y Mo son a niveles considerables. A partir del afio 2000 se
ha visto el surgimiento de las superaleaciones monocristalinas de la cuarta
generacion tales como la MC-NG, EPM-102 y TMS-162 que se caracterizan por la
presencia de rutenio.

10
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Tabla 1.1 - Composiciéon quimica de algunas superaleaciones comunes (% en peso)

Aleaciéon Cr Co Mo W Al Ti Ta Nb Re Ru Hf C B Zr Ni

o

PWAT4B0 100 50 T 40 B
SRROS B0 50 . 100
ReneN4 ' 9.0 1780 "2
CMSX4 65

‘ReneN5 7.0 180 120 50162770130 02
'PWA1484 50 100 20 60 56 - 90 -

CMSX-10' /207 /30 0:4 7501 157002 (80
ReneN6 4.2 125 1 5.8 7.2
TMCNG D R 0 B0 VRN O eI

1.3.Recubrimiento union

Si bien las superaleaciones muestran magnificas propiedades mecanicas a
elevadas temperaturas, existe el decaimiento de la resistencia a la oxidacion y
corrosién cuando se encuentra bajo condiciones extremas de operacion. Por tal
motivo, la industria aeronautica ha visto la necesidad de desarrollar sistemas de
recubrimientos térmicos ceramicos para la proteccion del sustrato con el fin de
incrementar el rendimiento y durabilidad de los componentes sometidos a dichas
condiciones. Para llevar a cabo una mejor adherencia entre la SA y el
recubrimiento superior (inglés: fop coat, TC) ceramico, se han desarrollado
recubrimientos de unién (inglés: bond coat, BC) metalicos ricos en aluminio
brindando ademas proteccion contra la corrosion y oxidacién del sustrato.

Los BC son reservorios de aluminio que, cuando esta expuesto a altas
temperaturas y reacciona con el oxigeno del ambiente, generan una capa
pasivadora de 6xido de aluminio (Al.O3) mejorando la adherencia entre el sustrato
metalico y el ceramico. Ademas del alto contenido de aluminio, el BC debe ser
quimicamente homogéneo y carente de segregantes, asi como, presentar
resistencia a la interdifusion con la SA.

Los materiales utilizados habitualmente para la fabricacion del BC son:

11



MaARco TEGRICO

1) Aleaciones base MCrAlY, donde M = Ni, Co o Ni+Co y son conocidos como
recubrimientos de superposicion (inglés: overlay coatings). Contienen alrededor de
~15-25 % at. Cr, ~10-15 % at. Al y ~0.2-0.5 % at. Y. EIl aluminio facilita la
resistencia a la oxidacion debido a la formacion de la capa de Al;O,, mientras que
el cromo reduce la corrosion en caliente e incrementa la actividad quimica efectiva
del aluminio y el itrio mejora la adherencia del 6xido generado [10]. Los BC de
MCrAlY son depositados mediante las técnicas de deposicion fisica en fase vapor
asistida por un haz de electrones (inglés: Electron beam physical vapor deposition,
EB-PVD) o mediante rociado térmico, por ejemplo, por plasma atmosférico (inglés:
Air-plasma spraying, APS), de alta velocidad por combustion de oxigeno (inglés:
High velocity oxygen fuel, HVOF), por plasma a baja presion (inglés: low-pressure
plasma spraying, LPPS), por plasma en vacio (inglés: vacuum plasma spraying,
VPS). El método de EB-PVD generalmente produce un mejor recubrimiento pero
el rociado térmico es menos costoso. En el EB-PVD, un haz de electrones es
utilizado para vaporizar la aleacion utilizada para el recubrimiento y se condensa
en la superficie precalentada del sustrato, creciendo de forma columnar normal al
sustrato. Los recubrimientos por rociado térmico son producidos mediante la
induccion del polvo de aleaciéon en un plasma de alta temperatura. Las particulas
fundidas solidifican en contacto con la superficie formando la capa de

recubrimiento.

2) Aleaciones base aluminuro de niquel, NiAl, conocidas también como
recubrimientos por difusién (inglés: diffusion coatings). Ademas del NiAl, también
se han empleado las aleaciones de aluminuro de niquel modificadas con platino,
(Ni,Pt)Al, debido a han presentado una mayor adherencia con la capa de Al,Os
formada y la SA, mejorando la vida util del sistema durante el servicio [11]. La
incorporacion del Pt inicialmente fue propuesta para crear una barrera a la difusion
del aluminio hacia la SA. Sin embargo, se ha encontrado que el platino no es una
barrera a la difusién y estudios han sido realizados para entender el como el Pt
incrementa adherencia con la SA ademas de la resistencia a la oxidacion y
corrosion en caliente [1], [12]-{14]. En las ultimas décadas se ha elegido al

12
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(Ni,Pt)Al para la elaboracién de recubrimientos unién en los alabes de turbinas de
gas, debido a que han demostrado mejores propiedades mecanicas, asi como,
mayor resistencia a la oxidaciéon en comparacion con los recubrimientos tipo
MCrAIlY [15].

Los BC de (Ni,Pt)Al generalmente son depositados mediante la técnica de
deposicién quimica en fase vapor de baja actividad (inglés: Low-activity chemical
vapor deposition, LA-CVD) [16]. La técnica consiste en llevar a la SA a un proceso
de electroplatinizado, formando una capa de Pt con espesor en el rango de ~3-7
pum. Posteriormente, se realiza un aluminizado y mediante un tratamiento térmico,
por ejemplo a 1100 °C durante 1 h [2], se promueve la difusién del Al hacia el
interior y el Ni de la SA hacia el exterior. Ademas, la difusién de elementos
refractarios como Re, W y Ta provenientes de la SA se lleva a cabo formando, en
la intercara BC/SA, una zona de interdifusién (inglés: interdiffusion zone, IDZ). La
IDZ consiste primordialmente en una matriz de NiAl con precipitados de los
elementos refractarios debido a la baja solubilidad de estos elementos en la fase
del NiAl.

Cuando el Al reacciona con el Ni, la formacién de la estructura B2 del intermetalico
NiAl se lleva a cabo. El diagrama de fases de la Figura 1.5 muestra que, la fase
ordenada B-NiAl (estructura B2) es estable a temperatura ambiente en el rango
~45-60 % at. de Ni, rango de composicién en el que se encuentran los BC por
difusiéon. La fase B2-NiAl consiste en una estructura BCC, tipo CsCl y grupo
espacial Pm3m (221), donde los atomos de Ni se encuentran situados en las
esquinas de la celda unitaria y los de Al en el centro. Esta estructura, ademas,
puede describirse como un modelo de dos sub-redes cubicas simples de niquel y
aluminio donde en su estado perfectamente ordenado, con composicion
estequiométrica NipsAlgs, una de las sub-redes esta ocupada por atomos de Al y
la otra por Ni, tal como se esquematiza en la Figura 1.6. En las aleaciones ricas en
Al existen pequefas variaciones fuera de la estequiometria ideal debido a la
formacién de defectos puntuales como vacancias de Ni. Al introducir el platino, el

13
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modelo de sub-redes se mantiene y debido a que el radio atomico de! niquel y
platino es muy similar, el platino tiene preferencia por ocupar los sitios (vacancias)
en la sub-red del niquel. Se ha reportado que la solubilidad del Pt en |a red del B-
NiAl es hasta un ~35 % at. a 1100-1150 °C [17]. En la Figura 1.7 se muestra la
esquematizacion del diagrama ternario Ni-Pt-Al a 1100-1150 °C propuesto por
Glesson et al. [18].

Temperatura (°C)

g

aaaaaaaashags

&

L) LALLLL TTTTTTT T
0 10 20 30 40 50 60 70 80 9 100

Contenido de niquel (at.%)

Figura 1.5 - Diagrama de fases Al-Ni.

Figura 1.6 - Modelo de sub-redes para la estructura a) B2-NiAl y b) B2-(Ni,Pt)Al

14



MARCoO TEGRICO

Una de las caracteristicas primordiales de los BC basados en la fase B2, es que
son fragiles a bajas temperaturas y su ductilidad incrementa cuando esta expuesto
a elevadas temperaturas, es decir, por encima de su temperatura de transicién
ductil-fragil. Estudios hechos por Pan et al. [19] han mostrado que la temperatura
ductil-fragil es alrededor de 600 °C y por encima de esta, la resistencia a la
fluencia y limite elastico disminuye rapidamente con la temperatura. Ademas, los
BC son propensos a la degradacion microestructural durante su operacioén. La
exposicion a altas temperaturas ocasiona la interdifusion elemental a través BC
que, rico en la fase 8, disminuye el contenido de Al y aumenta el Ni ocasionando
gradientes de concentracién y, por lo tanto, transformaciones de fase. Estos
cambios de fases se ilustran en las Figura 1.7 y Figura 1.8, donde la concentracion
de aluminio del BC, que disminuye con el tiempo, llega a un limite en el cual se
promueve, a expensas de la B2, la formacion una fase fragil a altas temperatura
y-NizAl (L12) [3]. Incluso en tiempos posteriores, la composicion se puede
extender hasta llegar a la region de y del diagrama de fases. Otro de los
fendmenos que se ha reportado, debido a la disminucién del contenido de aluminio
y por efecto del enfriamiento durante tratamientos termo-ciclicos e isotérmicos, es
la transformacion a la fase metaestable martensitica, L1o. Cuando el contenido de
Ni es mayor al ~60 % at. la estequiometria de la fase B2 se pierde y la estructura,
que originalmente es una BCC, transforma a una tetragonal centrada en las caras
(FCT) [20]-[23]. La transformacion B2 < L1 es una transformacion displasiva, en
estado soélido que no requiere el movimiento de los 4tomos a grande alcance (no
difusional). El desplazamiento de los atomos es menor al de los espaciamientos
interatébmicos, de tal modo, que se mantiene la relacion de sus vecinos. El caracter
displasivo que tiene la transformacién martensitica permite que dos atomos que
inicialmente son vecinos siguen siéndolo después de que la transformacion haya
ocurrido. De esta manera la nueva fase mantiene la misma composicion y orden
atémico de la fase inicial. En la Figura 1.8 se muestra el acomodamiento de los
atomos de la celda B2-NiAl tras la transformacion a la fase L1,.

15



MARCO TEGRICO

Al

Transformacion
martensitica

1 T

Ni 10 20 30 40 50 60 70 80 90 Pt
At. %Pt
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Figura 1.8 - Esquematizacién de las celdas unitarias correspondientes a las fases a)
B2-NiAl y b) martensita, L1,-NiAl.

1.4.Oxido crecido térmicamente

Durante el proceso de depésito del ceramico superior (TC), una capa continua de
6xido crecido térmicamente (inglés: thermally grown oxide, TGO) se forma a lo
extenso de la superficie del BC metalico, en la intercara BC/TC. Las dos

principales funciones del TGO son 1) ser una barrera a la difusion de especies
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elementales que deterioren las propiedades del sistema TBC durante su operacion
y 2) mejorar la energia de adhesion del TC en la interfaz TC/TGO/BC. El TGO es
el producto de la reaccion selectiva a altas temperaturas del oxigeno con el
aluminio. En general, los 6xidos de metal, M, 0,, son compuestos que resultan de
la reaccion del oxigeno, 0,, con algin metal, M, en estado soélido [24]. La reaccién

quimica se puede escribir como:
y
xM +EOZ © M,0, Ec. 11

La energia liberada durante la reaccién esta relacionada al cambio de entropia,
AH, y entalpia, AS, y puede ser expresada en términos de la energia libre de
Gibbs, AG:

M0
AG = AG® + RT *In| ———2— Ec. 1-2
ay*ag,”’?
AG® = AH® — TAS® Ec. 1-3

donde:

* AG°: energia libre de Gibbs estandar
* R: constante de los gases ideales

¢ T:temperatura

* []: denota la concentracion

* pO0,: presion parcial de oxigeno

Cuando se alcanza el equilibrio, AG = 0, tanto el metal como el éxido son estables,
es decir, la actividad de los sélidos en estado puro es la unidad. Ademas, la
actividad del oxigeno se puede aproximar a la presién parcial de oxigeno, por lo
tanto, la Ec. 1-1 puede expresarse como:

AG® = RT *In(p0,) Ec. 1-4
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Conociendo la AG® de formacién del 6xido de metal a una temperatura dada, se
puede calcular directamente la p0, a la cual la oxidacién se lleva a cabo. En la
Figura 1.9 se muestra el diagrama de Elligham que permite conocer y comparar la
energias de formacién de los 6xidos de metal en funcion de la temperatura. Como
puede observarse, la energia de formacién del éxido de aluminio, Al,03, es menor
que la del 6xido de niquel, NiO, por lo que en los recubrimientos de NiAl, la
formacion del Al,O; es favorecida sobre la del NiO. La eleccién por desarrollar un
TGO de alimina se bebe a que presenta una baja velocidad de crecimiento y
buena adherencia con el sustrato metalico. Los recubrimientos de aluminuro de
niquel tienen la capacidad de formar la capa de alumina en su fase estable alfa,
Al20s3-a, la cual tiene una estructura hexagonal compacta (HCP) formada por los
aniones de oxigeno donde los cationes trivalentes de aluminio ocupan dos tercios

de los sitios octaédricos.
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Figura 1.9 - Diagrama de Elligham. Energia libre de formacién de 6xidos como

funcién de la temperatura.
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Estudios previos han reportado que durante las primeras etapas de oxidacién,
cerca de los 850°C, se lleva a cabo la formacion de fases metaestables de la
alumina (Al;03-y — Al;03-8) seguido de la transformacion a su fase estable,
Al;03-0 — Al;03-0. La transformacién a la fase Al,Os;-a se ha observado que
ocurre rapidamente comenzando en la intercara BC/TGO cuando la temperatura
se encuentra por encima de los 1050 °C (Figura 1.10) [25]}-[27].

q
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Figura 1.10 - Esquematizacién de la transicién de transformacién de fases de la
alimina del TGO. Grafica de Arrhenius donde se observa que las fases Y0y 0-a
coexisten en el rango de 850-950°C y 950°C-1050°C, respectivamente.

Los oxidos metaestables contienen defectos en su red por lo que apenas acttan
como capa protectora para la posterior oxidacion. La transformacién de las fases

metaestables a la Al;0s-a lleva a cambios en el volumen de la morfologia del
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TGO, aproximadamente de un ~13 %. La caracteristica microestructural de las
aluminas metaestables consiste de una inusual morfologia de agujas o whiskers,
lo que indica que el mecanismos de crecimiento esta controlado por la migracion

de los cationes AP

, mientras que la Al,O3-a consiste de una capa de granos
densos y compactos evitando la subsecuente oxidacion del BC [26], [28]. La baja
velocidad de crecimiento de la Al,Os-a esta relacionado su nanoestequiometria y
su ancho de banda de conduccion grande que dificulta la conduccién electrénica.
La resistencia a elevadas temperaturas que la Al;O3-a brinda al sistema, proviene
de que el 6xido tiene bajas concentraciones y movilidades de defectos i6nicos y
electronicos, por lo tanto, la Al,O3-a actia como un conductor iénico en el cual el

O y Al son moéviles [29].

Cuando el sistema TBC se encuentra en operacion, a elevadas temperaturas y en
un ambiente oxidante, el crecimiento del TGO se lleva a cabo. La naturaleza
porosa del TC permite que el oxigeno se filtre a través de éste y reaccione con el
aluminio del BC alcanzando espesores mayores a 5 ym. Tolpygo et al. [4] han
reportado, para un sistema con BC de (Ni,Pt)Al, el espesor critico del TGO como
~6-7 pym llevando a la falla del sistema por perdida de la adherencia dejando
expuesto al sustrato metalico. Durante el crecimiento del TGO surgen esfuerzos,
aproximandamenre de 1 GPa, que son espacialmente uniformes si el TGO tiene
un espesor uniforme. Cuando el sistema se enfria hasta la temperatura ambiente,
el TGO experimenta esfuerzos residuales de 3-5 GPa debido al desajuste de
expansion térmica que tiene con el sustrato. Finalmente la falla es ocasionada por

la densidad de energia acumulada en el TGO, ocurriendo la delaminacion de éste.

La importancia de controlar el crecimiento del TGO es debido a que la falla del
sistema TBC ocurre generalmente en las intercaras BC/TGO o TGO/TC. Sin
embargo, las caracteristicas del TGO son controladas en gran medida por la
microestructura y microquimica del BC. Para cumplir con la continua demanda
incrementar el tiempo de vida de los sistemas TBC, la incorporacién de elementos
dopantes en el BC, métodos de fabricacién del BC y tratamientos superficiales del
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BC previos al deposito del TC como granallado ("grit-blasting") y pre-oxidacion,
han sido explorados [7], [8], [30], [31].

La pre-oxidacion permite la formacion de la Al,Os-a evitando la formacion de las
aluminas metaestables durante el deposito y por consecuencia su transformacién
que genera esfuerzos debidos al cambio volumétrico. El tratamiento de pre-
oxidacion reduce la velocidad de crecimiento del TGO durante el depésito del TC y
servicio del sistema TBC mejorando la integridad y durabilidad del mismo. En la
pre-oxidacion es fundamental el control y la optimizacién de parametros tales
como, temperatura, tiempo, atmosfera de oxidacion y la presién parcial de

oxigeno.
1.5.Recubrimiento ceramico superior

El recubrimiento ceramico superior (TC) brinda principalmente protecciéon a los
componentes expuestos a altas temperaturas. El material considerado para ser
aplicado como TC debe presentar 1) baja conductividad térmica, 2) estabilidad
microestructural, 3) resistencia a la sinterizacién, 4) alto grado de porosidad y 4)
compatibilidad con el TGO. Debido a la baja conductividad térmica que presenta la
zirconia parcialmente estabilizada con itria (inglés: yttria-partially stabilized
zirconia, YPSZ), es el material a eleccion para la elaboracién del TC [32]. La
estabilizacion de la zirconia entre 6-8 % en peso de itria ha disminuido el cambio
microestructural del TC a altas temperaturas mostrando un mayor tiempo de vida
del sistema TBC [1]. La zirconia estabilizada con el 7 % en peso de itria (7YSZ)
presenta una baja conductividad térmica en el rango de ~2.2-2.9 W/(m-K),
tolerancia a la deformacion y una buena tenacidad a la fractura (45 J/m?) [33]. La
técnicas para depositar el TC es mediante APS y EB-PVD generando un espesor
en el rango de 125-250 uym. El TC esta disefiado para resistir altas temperaturas
con alta tolerancia a la deformacién, lo que se puede lograr introduciendo grietas o
porosidad alineada, reduciendo la tensién con el sustrato y mejorando su
adherencia [34]. Cuando el TC es depositado por EB-PVD, una microestructura

columnar y porosa es generada. Su morfologia proporciona tolerancia a la
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deformacioén a altas temperaturas gracias a su bajo coeficiente de expansion
térmica y ademas se mejoran las propiedades térmicas como conductividad
térmica del sistema.

1.6.Mecanismos de falla

Trabajos realizados por autores como Evans et al. [35]-[37] han estudiado los
diferentes mecanismos de falla de los sistemas TBC. Estos pueden estar
contribuidos tanto por condiciones externas al sistema (mecanismos extrinsecos)
asi como por condiciones caracteristicas propias de los materiales que conforman
el sistema (mecanismos intrinsecos). En la Figura 1.11 se esquematiza los
diferentes tipos de dafnos ocasionados por los mecanismos de falla.

Los mecanismos por dafio extrinseco son asociados al impacto de particulés
externas causando la erosion del sistemas. A nivel de laboratorio éste tipo de dafio
no es reproducible por lo que la compresién del dafo ha sido basado en las
observaciones y analisis post-mortem de los alabes. La delaminaciones del TC
son inducidas por la penetracién de depésitos de calcio-magnesio-aluminosilicatos
inglés: calcium-magnesium-alumino-silicate, CMAS) que se forman a partir de
arena y polvos presenten en la atmoésfera que entran a la turbina. Mediante el
gradiente térmico que hay en los alabes, las particulas de CMAS se funden
penetrando a través del TC y cuando se enfrian, la contracciéon genera esfuerzos
de tension llevando al desprendimientos del TC.

Los mecanismos de falla intrinsecos se caracteriza por un grupo de mecanismos
que surgen a partir de la incompatibilidad entre los materiales constituyentes.
Estos mecanismos a menudo se pueden reproducir en ciclos de calentamiento y
enfriamiento. En sistemas con recubrimiento elaborado por EB-PVD se identifican
tres mecanismos diferentes, que son distados en términos de la superficie

expuesta.

1) Uno de los mecanismos presenta la delaminacion de la zirconia y la exposicién
de una porcién del TGO ocasionando el crecimiento y ondulamiento de este ultimo
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penetrando de manera local en el BC. Este tipo de fenbmeno es conocido como
rumpling o ratcheting y se presenta generalmente en BC que presentan la fase .
Finalmente, la falla se manifiesta en el desprendimiento del TC.

2) Un segundo mecanismo expone el BC con pequefias porciones del TGO y
algunos residuos de zirconia. Si el BC presenta huellas de los granos en el TGO,
se sugiere que la falla ha sido fragil por la perdida de adhesién en la interfaz
metal/oxido. La seccién transversal afirma que la falla ocurre principalmente a lo
largo de la interfaz, con extensién local a través del espesor de las
heterogeneidades en el TGO.

3) Por ultimo, el tercero esta influenciado por fenébmenos de difusién elemental que
llevan a la formaciéon de cavidades en el BC a los largo del transcurso de la

exposicion a elevadas temperaturas.
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Figura 1.11 - Mecanismos de falla ocasionados en los sistemas TBC utilizados
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HIPOTESIS

2. HIPOTESIS

En el marco de actividades del presente trabajo, se han planteado diferentes
hipétesis relacionadas al efecto que los tratamientos térmicos tiene sobre las
propiedades microestructurales, estructurales, mecanicas y quimicas de sistemas
TBC RenéN5/(Ni,Pt)AI/7YSZ pre-oxidados y sometidos a ensayos de fatiga

térmica.

* Los tratamientos de pre-oxidacién con baja presién parcial de oxigeno
favorecera la formacion de un o6xido de aluminio sobre el recubrimiento
unién en fase estable, Al,O3-a, que a su vez se reflejara en el mejoramiento
del desempefio de los sistemas TBC soportando mayor nimero de ciclos
térmicos hasta que ocurra el desprendimientos del ceramico.

* Se esperan diferencias en propiedades mecanicas en recubrimientos unién
metalicos policristalinos (Ni,Pt)Al que puedan estar asociadas a factores

como: 1) orientacién cristalina y 2) gradientes de composicion cristalina.

25



OBJETIVOS

3. OBJETIVOS

El objetivo general del presente trabajo es estudiar el efecto que la presion parcial

de oxigeno durante los tratamientos de pre-oxidacion tiene sobre el desempeno de

sistemas TBC y sus propiedades quimicas, estructurales, microestructurales y

mecanicas.

En tanto, los objetivos particulares derivados del anterior son los siguientes:

. Caracterizar las propiedades quimicas, estructurales, microestructurales y
mecanicas de muestras del sistema TBC para su valoracién justo después
del depésito del TC.

. Evaluar el desempefio de los sistemas TBC mediante ensayos termo-
ciclicos de 1 h a 1100 °C para determinar la contribucion de los
tratamientos de pre-oxidacién sobre éste.

. Encontrar evidencia del mecanismo de falla en los sistemas después de la
fatiga térmica utilizando las técnicas de microscopia éptica y electrénica de
barrido.

. Evaluar microestructuralmente el TGO mediante microscopia electronica de
barrido para determinar la evolucién de éste por efecto de los tratamientos
de pre-oxidacion y de fatiga térmica.

. Determinar el efecto de los diferentes tratamientos de pre-oxidacién sobre
las propiedades microestructurales del BC y su contribucion sobre el
desempenio del sistema mediante la técnica de microscopia electronica de
barrido.

. Realizar un mapeo de orientacion cristalina en el BC mediante la técnica de
EBSD para identificar los planos cristalograficos principales (001), (101) y
(111) y de éste modo filtrar efectos de anisotropia llevando a cabo ensayos
de nanoindentacion de manera localizada.

. Utilizar de manera combinada las técnicas de EBSD y nanoindentacion

para estudiar los efectos de anisotropia sobre los recubrimientos unién
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identificando granos orientados en los planos cristalograficos principales
(001), (101) y (111) y evaluando sus propiedades mecanicas de manera
local respectivamente.

. Evaluar la composicion quimica del recubrimiento unién (Ni,Pt)Al mediante
analisis por microsonda electronica para determinar la contribuciéon de los

elementos presentes sobre sus propiedades mecanicas.
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4. DESARROLLO EXPERIMENTAL

4.1.Descripcion y procesamiento de las muestras

Para el desarrollo del presente trabajo de investigacion se utilizé un set de
muestras que fueron proporcionadas y elaboradas por General Electric en su
divisién de aviaciéon (GE-Aviation, Evendale, Cincinnati, OH) bajo los parametros
de proceso actualmente ahi utilizados. Las muestras, de forma circular y
dimensiones 2.54 cm de diametro por 0.4 cm de espesor, consisten de un
recubrimiento unién de (Ni,Pt)Al depositado sobre una superaleaciéon base niguel
el cual fue sometido a un proceso de limpieza por granallado ("grit blasting")
posterior a su depésito. Dicha etapa de limpieza tipicamente se emplea en la
practica comercial para abatir la rugosidad superficial del BC mejorando la
adherencia con el TC y consiste basicamente en proyectar particulas de alumina
de diferentes tamarios a alta velocidad sobre la superficie del recubrimiento. El BC
fue elaborado por el método Johnson Matthey que basicamente incluye etapas de
deposito electroquimico de platino (platinizado) y quimico en fase vapor (inglés:
Chemical Vapor Deposition, CVD) de aluminio sobre sustratos de la superaleacion
RenéN5 [38]. El platinizado generalmente tiene un espesor en el rango de ~3-7
HmM y en el proceso de aluminizado es donde se lleva a cabo la difusion de
elementos tales como el Ni, Pt y Al asi como la precipitacion de otros elementos
involucrados en el sistema y que son provenientes de la SA formando una zona de
interdifusion. La composicion quimica nominal del BC es 32%Pt-24%Al-Ni
(porcentajes en peso) y se encuentra en la fase B2. La superaleacion RenéN5, es
monociristalina con orientacién en el plano cristalografico (001), similar al que se
usa en alabes de turbina y presenta una composicion nominal de 6.2%Al, 5.0%W,
7.0%Ta, 8.0%Co, 2%Mo, 3.0%Re, 7%Cr, 0.2%Hf (porcentajes son en peso) y Ni
en balance [1], [2].

Posteriormente, las muestras fueron pre-oxidadas isotérmicamente a 1100 °C por

un periodo de dos horas a diferentes presiones parciales de oxigeno (p0,)
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utilizando argén como gas de arrastre. Las condiciones de éste procedimiento
estuvieron basadas en resultados preliminares desarrollados en el grupo de
investgacion. La pre-oxidacion se llevé a cabo en un homno de camara marca
Nabertherm en el cual mediante un equipo depurador de atmésferas Oxy-Gon

Model OG-120M Gas Purification Furnarce (Gettering) se ha controlado la p0,.

Las pO, utilizadas fueron de 2.1x10™, 1.05x10™", 1.0x10°, 1.0x10° y 1.0x10™"°
atm que de acuerdo a la mezcla de gas aire-argén se han clasificado como se
muestra en la Tabla 4.1. El propoésito de realizar los tratamientos de pre-oxidaciéon
es formar una capa de Al,Os-a de tal manera que se mejore el desempefio y vida
util de los sistemas TBC. En la Figura 4.1 se muestra una esquematizaciéon del
sistema pre-oxidado (SA+BC+TGO). Para fines comparativos del efecto que la
pre-oxidacion tiene sobre el desempefio del sistema, se dejo como referencia un
set de muestras sin tratamiento de pre-oxidacion ("as-prepared”).

Tabla 4.1 - Clasificacion de las muestras de acuerdo al tratamiento de pre-

oxidacién.

Atmosfera de
idacié

Finalmente, se realiz6 el depdsito del TC de 7YSZ mediante la técnica de EB-PVD
en un equipo de doble fuente de 150 kW "von Adenne Anlagentecknich" (Figura
4.2 [39]). La fabricacion del TC se llevd a cabo en el departamento de
recubrimientos funcionales y de alta temperatura del Instituto de investigacion de
materiales del Centro aeroespacial aleman (aleman: Institut fiir Werkstoff-
Forschung, WF; Deutsches Zentrum fir Luft- und Raumfahrt, DLR) bajo los
parametros de control que actualmente ahi son utilizados [40]. De este modo se
obtuvo un espesor del TC de 200 pm completando asi el sistema
RenéN5/(Ni,Pt)AI/7YSZ (Figura 4.3).
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Figura 4.1 - Esquematizacion de la seccion transversal del sistema pre-oxidado.

Figura 4.2 - 150 kW dual-source von Ardenne Anlagentechnik EB-PVD coater

100 pm

SA

Figura 4.3 - Sistema TBC RenéN5/(Ni,Pt)Al/7YSZ
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4.2.Ensayos de fatiga térmica

El desempefio del sistema TBC completo, se evalué mediante tratamientos
térmicos en ciclos en un horno para fatiga térmica no comercial disefiado por
Projekt Automatitation Kéin GmbH, 230V y 2.5W, Mod. 1998, que se encuentra en
el Instituto de investigacién de materiales del DLR (). Un ciclo térmico consiste en
introducir las muestras al horno precalentado hasta la temperatura de 1100 °C
permaneciendo ahl durante un periodo de 50 minutos y posteriormente llevadas a
un enfriamiento acelerado por ventiladores hasta alcanzar la temperatura
ambiente permaneciendo asi durante 10 min. La vida del sistema se ha definido
por el nimero de ciclos térmicos cumplidos hasta que ocurre la falla. La falla se
determina hasta que mas del 50% del TC se ha desprendido del sustrato
metalico. Para fines comparativos con el sistema post-mortem, una muestra de

cada condicion de pre-oxidacién permanecio sin fatiga térmica ("as-coated”).

Tiempo (min)

T o4cm

— 254 —
m

Figura 4.4 - Sistema de fatiga térmica Projekt Automatitation Kéin GmbH y
configuracion de los ciclos térmicos.

31



DESARROLLO EXPERIMENTAL

4.3.Preparacion metalografica de las muestras

Con la finalidad de examinar las propiedades tanto microestructurales,
estructurales, quimicas y mecanicas en los diferentes componentes del sistema,
todas las muestras se prepararon metalograficamente en seccién transversal. La
preparacién fue mediante el proceso convencional que, de acuerdo a los
estandares de preparacién en el Instituto de investigacion de materiales del DLR
[40], incluye las etapas de 1) corte, 2) montado, 3) desbaste y pulido. C6mo un
paso final de pulido, se utilizé un equipo de vibropulido Buehler VibroMet2 (Figura
4.5) con una suspension de alimina de 0.05 ym durante 2 horas para eliminar los
relieves dejados por los pasos de desbaste y pulido anteriores asi como los

esfuerzos generados durante éstos [41].

Figura 4.5 - VibroMet2 Buehler utilizado para pulido final de las muestras
4.4.Caracterizacion microestructural y estructural

La evaluacién microestructural de cada una de las muestras "as-coated" y post-
mortem se llevé a cabo en un microscopio 6ptico Leitz Aristomet y en un
microscopio electrénico de barrido de emision de campo (Inglés: field emission
scanning electron microscope, FE-SEM) Zeiss Ultra55™. La técnica de
microscopia 6ptica ha servido para observar generalidades del sistema TBC

completo haciendo énfasis en el BC, mientras que con el microscopio electrénico
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de barrido se estudié mas a detalle las propiedades microestructuras tanto del BC
como del TGO.

Las propiedades estructurales se determinaron Gnicamente en el BC mediante la
técnica de difraccion de electrones retrodispersados (inglés: electron backscatter
diffraction, EBSD) utilizando un detector de EBSD Channel/Nordlys Il Oxford
Channel acoplado al FE-SEM. Los mapeos de EBSD se realizaron en un area de
aproximada de 50x50 pym abarcando una cantidad suficiente de granos del BC de

los cuales se identifico su orientacién cristalografica.
4.5.Caracterizacion mecanica por nanoindentacion

De acuerdo a los objetivos establecidos en el presente trabajo, para determinar
propiedades anisotrépicas en el BC, granos orientados en los planos principales
(001), (101) y (111) han sido seleccionados a partir del mapeo realizado por EBSD
y se evaluaron sus propiedades mecanicas por nanoindentacion. Dos de las
propiedades mecanicas mas importantes de los materiales son el médulo elastico
(E) y la dureza (H). En lo que respecta, la nanoindentacion es una técnica local no
destructiva que nos ayuda a estimar dichas propiedades mecanicas. La
caracterizaciéon mecanica de las diferentes direcciones cristalograficas, se llevo a
cabo en un nanoindentador, Hysitron Inc. Ubi 1, utilizando dos diferentes
geometrias de punta de diamante: Berkovich (BK) y esfero-cénica (CON).

Para determinar si los tratamientos térmicos, tanto de pre-oxidacién como de
fatiga térmica han tenido efecto sobre las propiedades mecanicas del BC, se han
elegido las muestras que han presentado el mayor y menor numero de ciclos de

vida y como referencia una muestra en estado "as-prepared”.
4.6.Caracterizacion quimica mediante microsonda electronica

La microsonda electrénica de barrio para microanalisis (inglés: Electron probe
micro-analysis, EPMA), es una técnica no destructiva que permite un analisis

cualitativo y cuantitativo elemental con una sensibilidad a escala nanométrica.
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Esta técnica se utilizdé para evaluar la composcion quimica en las zonas
ensayadas por nanoindentacion y asi determinar la contribucion que los diferentes
elementos presentes en el BC puedan tener sobre sus propiedades mecanicas. La
caracterizacion quimica se llevo a cabo en una EPMA de emision de campo JXA-
8530F equipado con espectrometros de dispersion de rayos-X (inglés: Energy-
dispersive X-Ray spectroscopy, EDX) y de longitud de onda (inglés: Wavelength-
dispersive spectroscopy, WDS) de Jeol.
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5. RESULTADOS Y ANALISIS

En la presente seccién de resultados se describira el desempefio de los sistemas
TBC sometidos a ensayos de fatiga térmica asi como sus caracteristicas
estructurales y microestructurales antes y después de la falla. Ademas se
mostrara sus propiedades anisotropicas y su relacion con la composicion quimica.

5.1.Efecto de los tratamientos de pre-oxidacion sobre el desempeiio del
sistema TBC

Los ensayos de fatiga térmica han servido para evaluar la durabilidad del sistema
TBC RenéNS5/(Ni,Pt)AI/7YSZ y comparar el efecto de las diferentes condiciones de
pre-oxidacion sobre su desempefio. Como parametro de falla del sistema, de
acuerdo a los lineamientos de evaluacién en el Instituto de investigacion de
materiales del DLR, se considerd el desprendimiento mayor al 50% del ceramico
superior, el cual es un criterio generalizado para el analisis de fatiga térmica de
recubrimientos TBC [40]. La Figura 5.1 muestra una vista general del estado final
de las muestras ensayadas. Ademas, se indica tanto la atmésfera de pre-
oxidacién y la presién parcial de oxigeno correspondiente a ésta, asi como el
namero de ciclos de fatiga térmica cumplidos hasta la falla del sistema.

En general se puede resaltar que para cada par ensayado, las muestras de la
columna izquierda, presentaron un porcentaje de desprendimiento del TC menor al
de las muestras de la columna derecha las cuales cumplieron con un nimero
mayor de ciclos, a excepcion de las pre-oxidadas en la atmoésfera de gettering
(p0, = 1.0x107"° atm) para las cuales el desprendimiento del TC en ambas fue

completo.
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Figura 5.1 - Aspecto general de las muestras después de la fatiga térmica.
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En la Figura 5.2 se indica, de acuerdo a cada condicién de pre-oxidacion, el
namero de ciclos cumplidos para cada una de las muestras ensayadas (puntos
negros) asl como la vida promedio y su error (cruces y barras azules

respectivamente).
pO, (atm)
snpreaxd. 2.1x 10" 1.05x10" 1.0x10° 1.0x10° 10x10™
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Figura 5.2 - Desempeiio de los sistemas TBC pre-oxidados.

Con la finalidad de obtener un punto comparacién del efecto que tienen los
diferentes tratamientos de pre-oxidacion sobre el desempeiio del sistema, se
determiné como linea base el nimero de ciclos promedio del sistema no pre-
oxidado (N;?2*%). La vida relativa de los sistemas pre-oxidados respecto al no pre-
oxidado estara dada entonces por N/ N;?*¢, donde N es numero de ciclos
promedio de las diferentes condiciones de pre-oxidacion. En la Figura 5.3 se
compara la vida relativa de cada sistema, mostrando que aparentemente no hay
una variacion significativa del nimero de ciclos promedio para los diferentes
tratamientos de pre-oxidacion. Sin embargo, la dispersion de datos para cada
sistema es determinante para valorar el desemperio de las muestras. Por lo tanto,
se puede decir que el mejor desempefio se da en el sistema pre-oxidado en una
atmosfera de argén (p0, = 1.0x10° atm) con aproximadamente un 15% de vida

mayor, mientras que el desempefio para el sistema pre-oxidado en aire ha sido del
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orden del 10% menor, ademas de presentar una mayor dispersiéon en el nimero
de ciclos respecto a todos los sistemas. Aun cuando se ha estimado la vida util
relativa de cada uno de los sistemas y se observa una tendencia positiva del
efecto de la pre-oxidaciéon cuando se controla el contenido de oxigeno, el nimero
de muestras es limitado y no permite concluir un analisis estadistico.
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Figura 5.3 - Vida relativa de los sistemas TBC pre-oxidados

Para determinar el dafio causado en el sistema y su relacién con el desempefio
por efecto de la pre-oxidacion se realiz6 el analisis de la microestructural del TGO,
asi como el estudio de las propiedades estructurales, microestructurales y
mecanicas del BC, los cuales se presentan a continuacion.
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5.2. Analisis microestructural del TGO

Espesor del TGO

En la Figura 5.4 se muestra el aspecto general del TGO, para las diferentes
atmosferas de pre-oxidacion, después del deposito del ceramico superior 7YSZ.
El espesor del TGO en general ha sido menor a 1 ym. Sin embargo, tal como se
muestra en la Tabla 5.1, la variacién del espesor en el TGO de la muestra pre-
oxidada en aire (0.78+0.35 ym) habla de una menor homogeneidad, mientras que
en la muestra pre-oxidada en la atmésfera de Aire-Argén (p0,=1.05x10" atm) la
capa del TGO que se presenta es mas homogéneo y de menor espesor
(0.5740.15 pym). En la Figura 5.5 se indica la relacion del espesor del TGO para las
diferentes condiciones (ty;o) de pre-oxidaciéon respecto a la muestra no pre-
oxidada (tr¢02%¢). Aun después del depésito del TC, en la mayoria de los casos,
el TGO es de menor espesor al de la muestra sin pre-oxidar, indicando que hay
una mayor estabilidad del crecimiento de la fase Al,Os-a debido al tratamiento de
pre-oxidacion. Como se ha reportado en la literatura, la fase Al,Os-a presenta una
menor cinética de crecimiento respecto a las fases metaestables (Al;Os-y y -8)
[25], [42] lo que lleva a crecimiento de ésta controlado y presentando un menor
espesor del TGO para las muestras pre-oxidadas. Para la muestra pre-oxidada en
aire, el crecimiento del TGO después del depédsito del ceramico ha sido muy
similar a la muestra sin pre-oxidar, pero con homogeneidad menor como se ha
comentado anteriormente. Este resultado nos da una idea que durante la pre-
oxidacién hubo un mayor crecimiento de las fases metaestables de la alimina y
por lo tanto el 6xido creci6 rapidamente antes de trasformar por completo a la fase

Al,O3-a y disminuir su velocidad de crecimiento.

Después de la fatiga térmica, el andlisis microestructural de las muestras, ha
mostrado que la falla del sistema tras los ensayos termociclicos ha ocurrido
principalmente a lo largo de la intercara TC/TGO. Tras los ensayos de fatiga
térmica, el TGO ha incrementado su espesor significativamente respecto al de las

muestras "as-coated", alcanzando espesores desde 4 veces el valor inicial para el
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caso de la muestra pre-oxidada en aire, hasta casi 9 veces para la muestra pre-
oxidada en la atmosfera de aire y argbn (Figura 5.6). De acuerdo a estudios
realizados por Tolpygo et al. [43], durante los tratamientos de fatiga térmica es
inherente el crecimiento del TGO lo que lleva a generacion de esfuerzos tanto de
compresion como de tensién en éste. Los esfuerzos generados en el TGO
aunados la fluencia que presenta el BC a altas temperaturas producen el
ondulamiento del BC que a su vez presenta incompatibilidad con el TC
ocasionando finalmente el desprendimiento de éste Gltimo en la intercara TC/TGO
que va de acuerdo a las observaciones realizadas en el presente trabajo Figura
5.7.

Figura 5.4 - Oxido crecido térmicamente después del depésito del ceramico

superior 7YSZ.
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Tabla 5.1 - Espesores del TGO después del depésito del TC.

Atmésfera de Espesor del TGO
pre-oxidacién (nm)
Sin pre-oxidacién 765.1 £ 200.3
aire 779.4 £ 345.6
aire-argon 571.1 £ 151.2
argén 566.2 £ 229.9
argoén-gettering 639.2 £ 220.1
gettering 596.6 + 237.2
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Figura 5.5 - Espesor relativo del TGO después del depésito del TC.
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Figura 5.6 - Espesor relativo final del TGO después del ensayo de fatiga térmica
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Figura 5.7 - Estado final de las muestras después de la fatiga térmica.
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Morfologia del TGO

En la Figura 5.4 se observa que el TGO de la muestra sin tratamiento de pre-
oxidacion, a diferencia de los demas, presenta una serie de puntos con tonalidad
mas clara. Estos puntos corresponden a particulas de ZrO, de la zona
intermezclada (inglés: intermixed zone, IMZ), la cual consiste basicamente de una
matriz de AlO3-a con particulas precipitadas de Y.0; y ZrO,, tal como lo han
observado y estudiado otros autores. En la literatura se ha reportado la formacion
de la IMZ en el TGO de los sistemas TBC con recubrimientos unioén tanto de
(Ni,Pt)Al [44], [45] asi como en recubrimientos de NiCoCrAlY [46]. La formacion de
esta zona es debida a la significante solubilidad de la ZrO, en las fases
metaestables de la alimina (Al;Os-y o -8). Tanto Murphy et al. como Stiger et al.
han propuesto el mecanismo para explicar la formacién de la zona intermezclada,

la cual es esquematizada en la Figura 5.8 y explicada a continuacion.

Durante las primeras etapas de depodsito del TC ocurre la oxidacion del
recubrimiento unién debido a la temperatura. En las primeras etapas de oxidacion,
cuando la temperatura esta por debajo de 1000 °C, se lleva a cabo la formacion y
crecimiento de las fases metaestables de la alumina (Al.Os-y o -8) la cual presenta
una morfologia tipo agujas o wiskers en la superficie del recubrimiento metalico
[25], [26]. Conforme el TC es depositado por EB-PVD sobre el TGO que va
creciendo continuamente, el ceramico de 7YSZ llena las cavidades entre los
wiskers del TGO metaestable formando asi una solucién sélida. Tras la exposicion
a mas altas temperaturas (1000-1200 °C) se lleva a cabo la transformacién de la
fase metaestable Al,O3-0 a la fase estable Al,O3-a. La transformacion de fase se
refleja en la morfologia superficial del TGO, mientras la Al,03-6 crece en forma de
agujas en la superficie del metal, la nucleaciéon de la Al,Os-a tiene lugar, a
expensas de la Al,03-8, como una capa densa de microestructura granular.
Debido a la morfologia densa de la Al20s-a y baja solubilidad de la ZrO; en ésta,
existe la reprecipitacion de la ZrO, formado asi la zona intermezclada.
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A|203-9 A|203‘9 - A|203-0 AI203'0

Figura 5.8 - Esquematizacion de la formacién de la IMZ durante el depésito del
recubrimiento ceramico 7YSZ.

Por lo tanto, los tratamientos de pre-oxidaciéon previenen la formaciéon de la zona
intermezclada y esto se debe a que si durante la pre-oxidacion el 6xido crecido es
en su en general Al;0s3-a, la formacién de la solucion sélida del ceramico 7YSZ
sobre el TGO no tendra lugar debido a la baja solubilidad el ZrO, en la capa densa
de Al;0s-a. En la Figura 5.9 se muestra la comparacion entre el sistema sin pre-
oxidacion y uno pre-oxidado (sin y con fatiga térmica), mientras que en la muestra
"as-coated" sin pre-oxidacion (Figura 5.9a) se observa un TGO que consiste
mayoritariamente de una zona intermezclada, la microestructura granular del TGO
de la muestra pre-oxidada en aire (Figura 5.9b) da evidencia de la formacién de
Al,Os-a antes del depésito del ceramico. Tras los ensayos termociclicos, una vez
que el TGO es de Al;0s-a, el crecimiento del TGO es Unicamente en la fase a y es
por tal motivo que la microestructura del TGO observado después de los ensayos
termociclicos para la muestra sin pre-oxidar (Figura 5.9c) consiste de la IMZ de
particulas de ZrO, en una matriz de AlOs-a en la cercania con el TC y de granos
columnares de Al,Osz-a entre la IMZ y el BC, mientras que la de las muestras pre-

oxidadas (Figura 5.9d) la microestructura consiste de granos de Al;O3-a.

Para corroborar las regiones descritas corresponden a una zona intermezclada, se
han realizado mediciones composicion quimica mediante EDX (Figura 5.10)

encontrandose aproximadamente un 2 % at. de Zr en dicha zona tanto para la
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muestra "as-coated" y la fatigada térmicamente. Sin embargo, es necesario hacer
otro tipo de caracterizacién como TEM para confirmarlo evaluaria con mas detalle.

LN R, T T 2 ,‘."’.
\

‘¢ l..u)(.

i

Figura 5.9 - Morfologia del TGO después del depdsito del TC para la muestras sin
fatiga térmica a) sin tratamiento de pre-oxidacién y b) pre-oxidada en aire y las

fatigadas térmicamente c) sin tratamiento de pre-oxidacion y d) pre-oxidada.

Contenido (% atomico)
C [o] Al Si C Co Ni Y| Zr | Pt
A 132 617 119 08 03 |19

8 68 624 278 08 0.2 | 20

Contenido (% atomico) | 1\7
C o) Al Si  Cr Co Ni Y Zr ‘ Pt
A 132 617 119 08 03 j 119
B 68 624 278 08 0.2 i 20 !
C 43 636 315 0.2 0.2 ' 03 '
D 36 631 331 |
E 103 163 279 05 26 35 349 E 4.1

Figura 5.10 - Composicion quimica del TGO antes y después de la fatiga térmica.
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5.3. Analisis microestructural del recubrimiento unién

Para los diferentes tratamientos de pre-oxidacién, en la Figura 5.11 la seccion
transversal de las muestras "as-coated". Los valores del espesor del BC se
muestran en la Tabla 5.2. Se puede observar que los espesores del BC son muy
similares por lo que tanto el tratamiento de pre-oxidacion como el depésito del
ceramico tienen un gran efecto sobre éste.

sin pre-oxidacion 2.1x 10" atm 1.05 x 10°! atm

1.0 x 10°° atm 1.0 x 10" atm

Figura 5.11 - Seccién transversal del BC para las muestras sin fatiga térmica.

Tabla 5.2 -Espesores del BC después del depdsito del TC

Atmésfera de Espesor

pre-oxidacién del BC
Sin pre-oxidacion 68.3124
aire 69.6 £ 3.0
aire-argon 67.8+29
argén 60.3+29
argén-gettering 69.0+2.7
gettering 69.1£3.5

En la Figura 5.12 se muestran las micrografias de la seccion transversal de las
muestras después de la falla del sistema. El espesor del BC después de la fatiga
térmica de acuerdo al nimero de ciclos cumplidos se muestra en la grafica de la

Figura 5.13, asi como la dispersion de los datos obtenidos a partir de su medicion.
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De acuerdo a esto, y concordando con los resultados observados por Spitsberg et
al. [8] para sistemas similares al utilizado en éste trabajo, no se encontré ninguna
relacion directa entre el espesor del BC después de la fatiga térmica. Esto es
debido a que una vez generada la capa pasivadora de 6xido en la superficie del
BC el aluminio no difunde unicamente hacia la superficie para formar el TGO, sino
también existe una contradifusion del Al desde el BC hacia la superaleacion tal
como lo ha reportado Smialek et al. [47]. Sin embargo, la dispersién del espesor
indica la deformacion del BC causada pdr el rumpling generado durante los ciclos
térmicos. De acuerdo a autores como Balint et al. y Dryepond et al., el rumpling
ocurre para minimizar la energia de deformacion elastica del TGO. Cuando el
TGO crece lateralmente, se generan esfuerzos de compresion que son liberados
de cierto modo mediante la deformacién del BC debido a la fluencia que éste
presenta a altas temperaturas [48], [49]. Por lo tanto, existe una mayor
deformacion por rumpling en el BC a medida que las muestras tienen un mayor
numero de ciclos cumplidos hasta la falla del sistema TBC. Autores como Tolpygo
et al. [50] han demostrado que la rugosidad del BC generada por rumpling tiene
dependencia del nimero de ciclos térmicos y se relaciona cualitativamente en
términos de la relajacion plastica de los esfuerzos en el BC generados por una
combinaciéon de cambio volumétrico inducido por interdifusién y por expansion
térmica. El cambio volumétrico es debido principalmente a los cambios de fase

que ocurren en el BC por efecto de la interdifusion elemental.
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Figura 5.12 - Estado final del BC tras los tratamientos de fatiga térmica.

1098 ciclos

48



RESULTADOS Y ANALISIS

P it a)

'b)

8

8

4

Espesor del BC ()

B 8
Deserrpefio (ddos)
S EEEEERERN

T T T T T T T T
750 1088 1086 1365 147 1427 W27 1567 1615 1625 1673 1683 55 60 65 70 75 80 85 20

Desenrpefo (cdios) Dispersion de detos

Figura 5.13 - a) Espesores del BC de acuerdo al desempefio de los diferentes
sistemas y b) sus valores de dispersion.

A lo largo del BC de las muestras ensayadas termociclicamente se ha observado
una capa continua de fase martensitica cuya estructura es tetragonal tipo L1y, asi
como granos de la fase y' (con estructura L1;). Tanto la transformacién de fase
reversible L1o < B como la reaccién § — y' son el principal fendmeno que ocurre
durante ensayos termociclicos y es ocasionado por la disminucién en del
contenido de aluminio en el BC debido a su difusion tanto hacia la superficie para
formar el TGO como hacia la SA [22], [18], [20], [21]. Mediante la composicion
quimica medida por EDX, ha sido posible confirmar las fases de las diferentes
regiones observadas. El BC en condiciébn de depdsito y sin ningun tipo de
tratamiento térmico, presenta la fase f la cual tiene una estructura B2, conformada
por dos estructuras cubicas simples interpenetradas. En el sistema binario
intermetalico NiAl, el Al ocupa una de las subredes y el Ni la otra. Cuando el Pt
entra al sistema, ocupa sitios en la subred del Ni remplazandolo como defecto
sustitucional [17]. Ademas, los elementos pesados como el Co y Cr pueden entrar
en las subredes del Ni y Al respectivamente [51]. Los demas elementos pesados
(Mo, Hf, Ta, W y Re) no forman parte de la estructura cristalina debido
principalmente a su baja concentracion y su radio atomico ocupando sitios
intersticiales de la red. De acuerdo a éste modelo de subredes, la composicion

quimica del BC ha sido normalizada al sistema ternario Ni-Pt-Al y es mostrada en
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el diagrama isotérmico ternario de fases propuesto por Gleeson et al. [18] de la
Figura 5.14. Ademas, mediante la caracterizacién microestructural por microscopia
electronica se pudo observar la microestructura tipica de la fase martensitica que
consiste de maclas como resultado de los cambios de forma y de volumen de la
celda unitaria originados por la transformacién a la fase tetragonal (L1o). Los
planos que macroscopicamente son invariantes, son denominados "planos de
habito".

Diagrama de fases ternario Ox 100
Ni-Pt-Al (1100°C/1150°C) 10

Figura 5.14 - Composicién quimica del BC normalizada al diagrama ternario Ni-Pt-Al

La distribucién de la fase y' (Figura 5.15) indica que la transformacién B — y' se
lleva a en los limites de grano a expensas de la fase B. Por lo tanto, la estructura y
quimica de los limites de grano controlan la transformacion de la y', tal como lo ha
reportado Spitsberg et al. [8]. Sin embargo, alin cuando la composicién quimica de
la fase y' es mas pobre en contenido de aluminio, no se observé ninguna
diferencia significativa en el espesor del TGO localizado por encima de las fases 8
y ¥'. Ademas se observo en algunas de las muestras el agrietamientos interfacial
L1o/ y' el cual puedes estar asociado al cambio volumétrico ocasionado por la
transformacion de fases. Dado que el volumen molar de la B2 es mayor que el de
la L1o, los esfuerzos y deformaciones térmicos durante la transformacion B2 «
L1, estan asociados al cambio volumétrico molar. Durante el enfriamiento, la
transformacion B2 — L1 lleva a una contraccion térmica, mientras que en el
sentido contrario, L1o — B2, conduce a una expansion. Los valores reportados por
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Zhang et al. [52] para el cambio volumétrico cuando la transformacién B2 — L1y,
en un BC (Ni,Pt)Al, se lleva a cabo es de ~2.25 % basado en el célculo de su
parametro de red de las celdas unitarias respectivas. Mientras que Tolpygo et al.
[43] ha reportado un cambio volumétrico del ~38%. Por lo tanto, la transformacion
B2 & L1p y la reaccion B2 — L1, son factores importantes que determinan la
generacion de esfuerzos en el BC y llegan a influir en el desprendimiento del
ceramico superior del sistema TBC.

Aire Gettering
750 ciclos _ 1615 ciclos

Figura 5.15 - Aspecto final de la seccion transversal de las muestras pre-oxidadas
en aire y fatigadas térmicamente.
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5.4_Anisotropia en el recubrimiento unién

En esta seccion se presentan como resultados la evaluaciéon de la anisotropia del
recubrimiento unién (Ni,Pt)Al obtenida mediante nanoindentacién complementada
con EBSD. Los ensayos se llevaron a cabo en la superficie de un recubrimiento
unién policristalino B-(Ni,Pt)Al y la seccién transversal de los BC después de la
fatiga térmica para las muestras que presentaron el menor y mayor nimero de
ciclos térmicos hasta la falla del sistema TBC.

Obtencion de la orientacion cristalina de los recubrimientos unién

Mediante las mediciones realizadas por EBSD fue posible identificar la orientacién
cristalina de los granos que conforman el recubrimiento unién de (Ni,Pt)Al. La
técnica de EBSD ha llegado a ser una técnica muy importante para la
caracterizacion de granos y su microtextura. Esta técnica se utiliza para estudiar
aspectos relacionados con la cristalografia del material con una resolucién de
hasta 50nm y permite la medida automatica y directa de las orientaciones
cristalinas en términos de angulos de Euler de los granos a lo largo de una
superficie. Aunque existen diferentes convenciones para la eleccion de los angulos
de Euler, en el presente trabajo se ha aplicé la convencién de Bunge conforme al
manual de usuario Channel 5 [53). De acuerdo a éste, los tres angulos de Euler
(¢,, @, ¢,) se esquematizan en la Figura 5.16, donde la rotacion de ¢, es sobre el
eje z, seguido por la rotacion de ® en el eje x y finalmente la rotacién de ¢, es

sobre el eje z rotado.

¢ @ ¢
5@ z ﬁ? 2
d y y
—y » <i“ JTY ® » S

Figura 5.16 - Representacion esquematica de los angulos de Euler en un cristal

cubico.
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La técnica de EBSD consiste basicamente en la interaccion de electrones
provenientes de una fuente externa con los planos cristalograficos de la muestra a
ensayar. El haz de electrones es proyectado sobre la muestra, la cual se
encuentra inclinada 70° o 75° respecto al haz incidente con la finalidad de
disminuir tanto el recorrido de los electrones como la fraccién de los electrones
absorbidos por la muestra. Los electrones incidentes sobre la muestra son
inelasticamente difractados, perdiendo aproximadamente el 1% de su energia y
generando electrones que viajan en todas direcciones en un pequefio volumen de
la muestra. Los electrones retrodispersados que satisfacen la ley de Bragg (Ec.
5-1) para cada plano cristalografico difractan diferente que los demas electrones,
produciendo un cambio de intensidad [54].

naA = Zdhkl senf Ec. 5-1

= = angulo de Bragg
A = longitud de onda del electrén incidente
n = numero entero (el orden de reflexion)
dn, = distancia interplanar para los planos cristalinos con indices de Miller
(hkl).

Para cada plano cristalografico, estos electrones forman dos conos que
intersectan una pantalla de fosforo proyectandose como dos lineas en una imagen
plana. Este par de lineas proyectadas, conocidas como lineas de Kikuchi, forman
una banda de mayor intensidad al fondo de la imagen generada y se le conoce
como banda de Kikuchi. El ancho de la banda de Kikuchi (bx) es inversamente
proporcional a la distancia interplanar de los planos con los que interactian los

electrones retroproyectados de acuerdo a la ecuacion (Ec. 5-2):

TAd
by = — Ec. 5-2
dhit

donde r es la distancia entre la muestra y la pantalla de fosforo, A es la longitud de

onda de los electrones retroproyectados y dyy, €s la distancia interplanar de los
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planos. En la Figura 56.17 se esquematiza la interaccién del haz de electrones
incidente y la proyeccion de las lineas de Kikuchi sobre la pantalla de fosforo.

\ Haz de
\ Electrones electrones
/ \ difractados incidente
\

Conos de
difraccién

.

| Pantalla |

\ de

\ fosforo £

i ¥ ¥ Electrones

N elasticamente
dispersados

Figura 5.17 - Esquematizacién de la formacién de las bandas de Kikuchi

La proyeccién de las diferentes bandas de Kikuchi de acuerdo a los angulos de
Euler forman los patrones de difraccién de Kikuchi. En la Figura 5.18 se muestra
uno de los patrones de Kikuchi obtenidos del mapeo realizado al recubrimiento
union en su fase B-(Ni,Pt)Al. Finalmente mediante la indexacién de éstos patrones
se obtuvo la orientacion cristalina de los granos que conforman los recubrimientos
unién. Tanto en la Figura 5.18 como en la Figura 5.19 se puede observar,
mediante una gama de distintos colores (colores RGB), la orientacién cristalina
correspondiente a cada uno de los granos de la superficie evaluada por EBSD. En
la Figura 5.19 se muestra la correspondencia de los colores RGB de acuerdo a los
angulos de Euler asi como la su orientacién cristalina definida por la figura de

polos inversa (inglés: inverse pole figure, |PF).
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001

Figura 5.18 - Mapeo por EBSD y patrén de Kikuchi en el recubrimiento unién
B-(Ni,Pt)Al

(%) \ $2=90°
‘O °° (101) -

Figura 5.19 - Mapeo por EBSD del BC del sistema TBC sin tratamiento de pre-

oxidacion.
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Estudio de la anisotropia en la fase B del recubrimiento unién

Los planos cristalinos de interés se identificaron de acuerdo al mapa IPF y se
seleccionaron los granos orientados en las direcciones principales [001], [101] y
[111] para evaluar sus propiedades mecanicas por nanoindentacién. La
nanoindentacion es una de las técnicas que tiene la capacidad de evaluar
propiedades mecanicas locales de materiales a escala muy pequefia. Esta técnica
utiliza sensores de alta resoluciéon y actuadores para controlar continuamente las
cargas y desplazamientos del indentador. La nanoindentacién se basa
principalmente en el contacto que existe entre el material a estudiar, del cual no se
conocen sus propiedades mecanicas, con una punta de otro material del cuél sus
propiedades mecanicas ya son conocidas (p.ej. diamante). El contacto entre la
muestra y la punta se da a través de la penetracién de la punta sobre el
espécimen a estudiar. Dicho contacto involucra indirectamente el area de contacto
(A.) entre ambos materiales, la cual se estima considerando la carga aplicada
(medida en mN, 10 N), el desplazamiento de penetracion (en nm) y la geometria
del indentador. En un ensayo de nanoindentacién se registra continuamente la
carga aplicada (P) y el desplazamiento que tiene la punta dentro del material (h),
del mismo modo se monitorea la descarga con respecto a la profundidad de
penetracion. Esta labor de carga-descarga respecto al desplazamiento
generalmente sigue un comportamiento elastico-plastico durante la carga, seguido
de una descarga puramente elastica como resultado de la recuperacion elastica
del espécimen ensayado (Figura 5.20). La maxima profundidad de penetracion
(hmax) Para una carga en particular, junto con la pendiente de la tangente de la
curva de descarga, conocida como rigidez (S), permite la estimacion de las
propiedades mecanicas de dureza (H) y modulo elastico (E). En algunos casos es
posible medir E no solamente de la curva de descarga, si no tambien de una
porcion de la curva de carga. La validacion de los valores de H y E dependen

mayoritariamente del procedimiento de analisis de los datos de origen [55].
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Figura 5.20 - Labor de contacto en la carga y descarga de dos indentadores con
geometria Berkovich y esfero-cénica

En el presente trabajo se utilizaron dos tipos de geometria de indentador,
Berkovich (BK) y esfero-conica (CON), para la estimacion de la anisotropia de
modulo elastico en el recubrimientos union B-(Ni.Pt)Al. El indentador BK tiene la
ventaja de obtener las propiedades mecanicas a escala muy pequefia y de
manera localizada. Sin embargo, los indentadores CON muestran una transicion
sutil desde el contacto elastico al elastico-plastico en un area mayor de contacto.
Actualmente no hay informacion disponible acerca de la teoria analitica que
descgiba la distribucion de esfuerzos por el contacto elastico-plastico por debajo
del indentador. Sin embargo, estudios de elementos finitos han mostrado la
distribucién de esfuerzos resultantes del contacto elastico-plastico de la punta
sobre la superficie del material [55), [56]. En la Figura 5.21 se muestra dos curvas
carga-desplazamiento representativas de los ensayos realizados en granos
orientados en la direccién [001] utilizando las puntas Berkovich y esfero-conica

respectivamente.
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Figura 5.21 - Curvas carga-desplazamiento para dos granos orientados en la
direccién [001] ensayados con indentadores a) Berkovich y b) esfero-cénico

respectivamente.

Los ensayos realizados con la punta Berkovich fueron analizados mediante el

modelo de Oliver y Pharr, en el cual a partir de las curvas de descarga se obtiene

la rigidez del material (S = Z—:) y es posible obtener tanto los valores de dureza (H)

y médulo elastico (E) mediante las ecuaciones:

H—P Ec. 5-3
T A

dP1 Vm Ec. 5-4

Er= dh2 2,

donde A, es el area de contacto de la punta en la muestra y E, es el médulo
elastico reducido el cual consiste de la contribucion tanto del material a estudiar
como del indentador y se define como:

.2 )
1_@a-v) a-v%h Ec. 5-5
E,. E E
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donde E y v representan el médulo de Young o médulo elastico y la relacion de
Poisson de la muestra respecti;/amente; y E' y V' representan el médulo de Young
y el coeficiente de Poisson del indentador respectivamente. Para una punta de
diamante E' = 1141 GPa y v’ = 0.07 [57], mientras que para el aluminuro de niquel
se ha considerado v = 0.29 [58].

En el caso de las medidas realizadas con la punta esfero-conica se obtuvo el
moédulo de Young mediante el ajuste de las curvas de carga con el modelo
Hertziano de mecanica de contacto dado por la Ec. 5-6, donde R es el radio de
curvatura de la punta y para el cual se consider6 un valor de 2707 nm. Los
ensayos realizados con la punta esfero-conica fueron realizados con el propésito
de observar un mejor comportamiento elastico del material debido a que el radio
de curvatura es mucho mayor en comparacion con la Berkovich y por lo tanto el

area de interaccion entre la punta y la muestra es mayor.
3
P=E - RY/2 . p3/2 Ec. 5-6

Los valores del médulo elastico para las diferentes direcciones cristalograficas se
han estimado de acuerdo a un analisis estadistico de distribucién Weibull. La
estadistica Weibull representa una distribucién de probabilidad continua basada en
un conjunto de datos obtenidos. En éste caso, la distribucién Weibull nos permite
organizar los datos de acuerdo a las diferentes orientaciones cristalinas y obtener
de manera mas clara el efecto anisotropico que existe en el recubrimiento union.
En la estadistica Weibull, la funcion de probabilidad cumulativa P(c) de dos

parametros, la probabilidad de falla esta dada por [59]:
P(c) = 1 — exp[—BF™] Ec. 5-7

donde m es el modulo Weibull, 8 es el tamafo del pardmetro Weibull y F la
variable a analizar que en éste caso es el médulo elastico E. Ordenando de menor

a mayor los datos de médulo elastico obtenidos para cada uno de los planos, se
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puede estimar la probabilidad‘ de distribucion mediante la Ec. 5-8, donde j es el j-

ésimo valor en el conjunto de n medidas realizadas.

=05
- n

P; Ec. 5-8
En un gréafico X-Y, donde X =InEy Y =In{In[1/(1 — P;)]} ("Factor Weibull"), la
distribucion de datos presenta una pendiente m. En la interseccion de dicha
pendiente con el eje Y=0 nos permite conocer el valor estadistico estimado para el
modulo elastico E de cada conjunto de datos. En la Figura 5.22 se muestra el
analisis estadistico Weibull realizado para los diferentes planos cristalograficos en
el recubrimiento unién en fase B2. La interseccion en cero (eje y) del ajuste lineal
de los datos nos permite conocer el valor estadistico obtenido para el médulo
elastico. Aunque los valores de moédulo elastico determinado con la punta
Berkovich no ha mostrado diferencias significativas en las diferentes orientaciones
cristalogréficas, E(go1)= 157, E101)= 161y E(111)= 166 GPa, si se pudo observar de
manera clara el efecto anisotrépico de médulo elastico de la fase B2 obteniendo
que Ego1)<E(101)<E(111)- Con el analisis Hertziano de las medidas realizadas con la
punta esfero-conica, la diferencia en valores fue aun mas notable obteniendo
valores de Ego1)= 118, E(101)= 138 ¥ E(111)= 144 GPa. Autores como Baker han
reportado médulos elasticos en intermetalicos NiAl monocristalinos de E(;40)= 96,
E110y= 187 y E11y= 275 GPa, lo que indica que los valores obtenidos en éste
trabajo van en correlacién con los reportados en la literatura [60]. Sin embargo, en
los compuestos policristalinos B2-(Ni,Pt)Al existen otros factores como defectos
microestructurales y composicion quimica que pueden estar afectando las
propiedades mecanicas de dichos recubrimientos. En la Figura 5.23 se muestra el
gradiente composicional quimico de un recubrimiento "as-coated" a lo largo de su
seccion transversal [61]. La complejidad de los éstos recubrimientos crea la
necesidad de realizar trabajos futuros donde sistemas sinterizados, controlando la
composicion quimica homogéneamente en el sistema Ni-Al-X (X=Pt, Co, Cr, Mo,

etc.) nos permita entender el efecto que los elementos ternarios tengan sobre las
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propiedades mecanicas de los recubrimientos union y su relacion la estructura y
microestructura.

2 Punta BK Punta CON
v [001) 21 e [001]
v [101) ® [101)

4w

‘l e [111) o

Factor Weibull
Factor Weibull

T T T T T T T
140 150 160 170 180 100 110 120 130 140 150 160 170 180

E (GPa) E (GPa)

Figura 5.22 - Estadistica Weibull de la anisotropia del recubrimiento unién g-

(Ni,Pt)Al medidos con las puntas a) Berkovich y b) esfero-cénica
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Figura 5.23 - Gradiente de composicién quimica en un recubrimiento unién (Ni,Pt)Al.
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Dados los resultados anteriores, se determind que la mejor opcién para estudiar el
efecto de anisotropia era hacer uso de la punta esfero-cénica para los ensayos de
indentacion. Por lo tanto, los resultados que se presentan a continuacion para la
evaluacion de las muestras con fatica térmica fueron evaluados Unicamente con la
punta esfero-coénica.

Estudio de la anisotropia recubrimientos unién después de la fatiga térmica

Siguiendo los mismos criterios de evaluacion de orientacion cristalina y
propiedades mecanicas para el recubrimiento union en fase B2, se evaluaron las
propiedades mecanicas de las muestras fatigadas térmicamente. En la Figura 5.24
se indican los granos ensayados por nanoindentacién para cada una de las
muestras (as-prepared y las fatigadas a 750 y 1683 ciclos respectivamente), asi
como algunas de sus curvas carga-desplazamiento obtenidas. Como se ha
mencionado anteriormente, después de la fatiga térmica se llevé a cabo la
transformacion de fase en el BC por lo que los resultados mostrados a
continuacién corresponden respectivamente a las fase L1gy L12.

Durante los ensayos realizados a la muestra fatigada a 750 ciclos se observaron
dos comportamientos distintos en el mismo plano cristalino. Mientras algunas de
las indentaciones hechas mostraban un comportamiento normal elastico-plastico,
otras indentaciones mostraron un comportamiento puramente elastico. Cuando el
comportamiento fue elastico-plastico, se observé la marca de la indentacion en la
superficie del material y en las curvas de carga-desplazamiento se mostr6 con un
brinco de penetracion durante la carga, es decir, una extrapenetracion en el
material que indica el limite elastico del material y es denominado "pop-in". Sin
embargo, el pop-in no se observé a la misma carga ni a la misma profundidad de
penetracién. Cuando el comportamiento fue puramente elastico, la curva carga-
desplazamiento sube y baja por el mismo lugar y al final del ensayo no dejo marca
de indentaciéon. Dicho comportamiento se observé para todos los planos
cristalograficos, por lo que para los ensayos realizados a la muestra de fatigada a
1683 ciclos se decidid incrementar la carga maxima y se cambi6 la funcién de
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carga-descarga. Mientras que para la muestra de 750 ciclos la funcion de carga-
descarga fue constante con carga maxima de 4 mN, para la muestra de 1683

ciclos la funcién fue multicarga llegando a una carga maxima de 6 mN.
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Figura 5.24- Ensayos de nanoindentaci6n realizados en granos orientados en las

direcciones principales [001],[101] y [111] de las muestras con recubrimiento unién
en fase a) B2, b) y ¢) L1..
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A pesar del cambio de funcion de carga y el incremento de la carga maxima, se
observ6 el mismo comportamiento que para el caso de la muestra fallada a 750
ciclos. En la Figura 5.25 se muestra uno de los granos ensayados por
nanoindentacion con orientaciéon cristalina (001) y para el cual se programaron
primero cinco indentaciones de las cuales Unicamente tres dejaron marca y en sus
curvas carga-desplazamiento se observaron pop-in's a 5, 2.7 y 2 mN
respectivamente. Para descartar el efecto del limite de grano sobre éste
comportamiento, se volvieron a programar dos series de 3 indentaciones que van
desde el limite grano hacia el centro y del centro hacia el limite de grano (Figura
5.26). Sin embargo, no se observé diferencia alguna dado que solamente dos de
las indentaciones dejaron huella en la superficie sin tener correlacién alguna con el
limite de grano. Sabiendo que este grano esta orientado y que las propiedades
mecanicas son locales, se realizaron medidas de composicion quimica de manera

local las cuales se presentaran en la siguiente seccién.
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Figura 5.25 - Indentaciones realizadas con la punta esfero-cénica en un grano con
direccién cristalografica [001]
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Figura 5.26 - Indentaciones realizadas con la punta esfero-cénica en un grano con
direccién cristalografica [001]

Los valores de moédulo elastico se obtuvieron mediante el ajuste Hertziano
analizando Unicamente la parte elastica de las curvas carga-desplazamiento, en el
caso el caso de las indentaciones con comportamiento elastico-plastico el ajuste
se realiz6 antes de presentar pop-in. En la Tabla 5.3 se muestran los valores de
moédulo elastico (E) obtenidos para los diferentes planos cristalograficos de las
muestras ensayadas. Ademas, se muestran los valores de la pendiente del ajuste
lineal de los datos en la estadistica Weibull (m) los cuales indican la
reproducibilidad que éstos puedan tener. Cuando m es mayor a 10, quiere decir
que la dispersién se encuentra en un rango confiable de medicién. En el caso de
las muestras fatigadas también se obtuvo E para la fase martensitica la cual se
puede observar en la Figura 5.24 como una zona mas obscura y de la cual se
pueden apreciar los planos de habito. Para la fase martensitica no fue posible
asociar su modulo elastico con la orientacion cristalina debido a que la el area de
la seccion transversal de los planos de habito es muy pequefa y la resolucién de
las medidas por EBSD no permiti6 determinar su orientacion cristalina. Como se
puede apreciar en Figura 5.27, tras los tratamientos térmicos hay un incremento
del moédulo elastico para las distintas orientaciones cristalinas, llegando a valores
de Eo1y= 213, E101)= 263 ¥ E(111)= 239 GPa para la muestra con mayor numero

de ciclos térmicos. El incremento en el modulo elastico estda asociado
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principalmente a la transformacion de fase p — y'. Ademas, de acuerdo a lo
reportado por Durst et al. [62] el incremento del médulo elastico en recubrimientos
monofasicos NiAl esta fuertemente influenciado por la disminucién del contenido
de aluminio en éste. Sin embargo, dado que el BC se comporta como un sistema
dinamico durante los tratamiento térmicos, también existe la contribucion de
elementos que provienen de la SA y afectan el comportamiento de las

propiedades mecanicas del mismo.

Tabla 5.3 - Valores de médulo elastico en el BC

As-prepared m 750ciclos m 1683 ciclos m

[001] 118 GPa 17 240GPa 10 213GPa 18
[101] 138 GPa 14 252GPa 15 263GPa 41

[111) 144 GPa 11 - 239GPa 17
L1, 199 GPa 6 116 GPa 9
3018z K
@ [(001] @ [001] O L1,
3004 ® [101] & [101]
® (1] & [111]
@
250 4 ®
—~ 200 - o 8
©
&
<. 150 - &
w ® J
100 4
50 1
0 Ll L] T R
as-prepared 750 ciclos 1683 ciclos

Muestra

Figura 5.27 - Efecto del tratamiento de fatiga térmica sobre los valores del médulo
elastico de las diferentes direcciones cristalograficas principales.
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5.5.Efecto de la composicion quimica sobre las propiedades mecanicas
del recubrimiento unién

La composicién quimica fue medida sistematicamente y de manera local en las
zonas ensayadas por nanoindentacién de las muestras y tomando en cuenta la
textura de los granos. En esta seccion se muestran los resultados obtenidos de las
medidas realizadas en la muestra "as-prepared" y en la muestra fallada a los 750
ciclos.

Recubrimiento unidon en fase B2

La composicion quimica (Figura 5.28) del recubrimiento unién, como era de
esperarse, corresponde a la de la fase B2 del diagrama ternario Ni-Pt-Al
mostrando contenidos alrededor de 30, 12 y 50 % at. respectivamente. El Cr, Co y
W se encuentran alrededor de 1, 3, y 4 % at. respectivamente, éstos elementos
son conocidos por difundir desde la superaleacion durante la fabricacién del BC.
Dado que hay una clara evidencia de la orientacion cristalina de los granos en la
superficie del BC, se puede decir que la orientacién cristalina no depende de su
composicién quimica. Aunque elementos como el Mo, Ta, Re y Hf se encuentran
también presentes en la superaleacion, éstos no difundieron hacia el BC por lo
que su concentracién es nula. Sin embargo, se puede observar que tanto la
concentracion del Ni como del Al en las diferentes direcciones se comporta del
modo X(o01)<X(101)>X(111) (X=Ni, Al) mientras que el Pt, Cr, Co y W se comporta
en sentido contrario, del modo Y1) > Y(101) < Y111 (Y=Pt, Cr, Co, W). Este
comportamiento se puede explicar desde el punto de vista del modelo de
subredes, donde en la estructura B2 elementos como el Pt y el Co ocupan los
sitios de la subred del Ni mientras que el Cr y W ocupan los sitios de la subred del
Al. Por lo tanto, a medida que el contenido de Ni (o Al) incrementa, el Pty Co (o Cr
y W) disminuye [17], [31].
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Figura 5.28 - Composicién quimica en los diferentes planos cristalograficos del
recubrimiento unién en fase B2

Recubrimiento unién después de la fatiga térmica

La composicién quimica del BC después de la fatiga térmica permitié confirmar las
transformaciones de fase B < L1y B — Y'. En la Figura 5.29 se muestran los
promedios de composicién quimica medidos en la superficie que fue ensayada por
nanoindentacién. Se puede observar que el contenido de Al disminuye hasta un
~30 % at. que corresponde a la fase martensitica (L10) y hasta un ~20 % at. para
la fase y' (L12). A medida que el contenido de Al disminuye, el Ni incrementa a ~50
y 60 % at. para las fases L1oy L1, respectivamente. El Ni aumenta su contenido
por dos principales razones: 1) se normaliza cuando el aluminio disminuye su
concentracion de la estructura dejando el BC rico en Niy 2) debido a su difusion

de la superaleacién hacia el BC cuando se somete a tratamientos térmicos. El Pt
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disminuye su concentracion desde el ~12 % at. hasta el ~7 % at. para lafase L1py
por debajo del ~5 % at. para la fase L1,, esto debido a que por efecto de los
tratamientos térmicos difunde hacia la SA encontrando su estabilidad
termodinamica.

En la fase L1, se encontré un mayor contenido de Co respecto a la martensita,
mientras que el Cr y Pt se encuentran en menor concentracion que ésta. Este
efecto es interesante y esta asociado a factores atomisticos, termodinamicos y
cinéticos tales como la energia de enlace (sitios preferenciales) de elementos en
las subredes del Al y Ni, la energia libre de Gibbs de las fases L1, y L1 (L1o s
mas negativo que la L12) y la movilidad del Co, Cr y Pt en las respectivas fases.
Por ejemplo, dado que el Al y Pt tienen una fuerte energia de enlace, el Pt tiende a
ocupar el sitio del Ni en el sistema Ni-Pt-Al, lo que sugiere que el sistema con
mayor contenido de Al deberia retener mas Pt, que es el caso de los resultados
para las fases B2 y martensita que tienen mas contenido de Pt que la L1,. La
mayor concentracion de Co comparada con el Cr en ambas fases (L1o y L12),
pueden ser explicadas desde el punto de vista que el Co tiene mayor solubilidad
(~40 % at.), donde es bien conocido que el Co ocupa los sitios del Niy el Cr del Al
[51]. Sin embargo, este sigue siendo un problema abierto y hasta ahora no esta
bien entendido cémo influyen éstas contribuciones en las propiedades mecanicas
del BC.

Haciendo el estudio mas destallado para una de las muestras fatigadas que
mostraron diferencias en el comportamiento mecanico dentro del mismo plano
cristalino se comparé la composicién quimica de las zonas indentadas que
mostraron comportamiento  elastico-plastico con las que tuvieron un
comportamiento puramente elastico. En la Figura 5.30 se muestra la composicion
quimica realizada sobre cada punto ensayado por nanoindentacion y los
resultados se dividen entre las zonas donde el comportamiento mecanico fue
elastico-plastico (donde la indentacion dej6 marca) y elastico (sin marca de

indentacion). Los resultados se separaron en cuatro graficas en funcion de los
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contenidos de los elementos presentes en el BC. La Figura 5.30a muestra, por
ejemplo, los elementos mayoritarios (Al, Ni) representando para la fase L1, dos
planos cristalograficos ((100) y (101)). Se puede apreciar que no hay alguna
diferencia significativa en contenido de estos elementos entre las zonas con
comportamiento eléstico y las zonas con comportamiento elasto-plastico. En el
grafico donde se muestra el contenido de Pt, Cr, Co se puede observar que
probablemente el Pt tenga algun efecto sobre el comportamiento elastico del
grano, presentando ligeramente un mayor contenido de éste en las zonas con
comportamiento puramente elastico.
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Figura 5.29 - Comparacién de la composicién quimica de los diferentes planos
cristalogréficos.
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Contenido (% at.)
Contenido (% at.)

L12 001y L12 0 L1, L1, 001y L1; (101) L1o

Contenido (% at.)

L12(001) L12(101) L10 L12(001) L12(101) L10

Figura 5.30 - Composicién quimica de las zonas indentadas del recubrimiento unién
después de 750 ciclos de fatiga térmica.

A continuacién se enlistan algunas observaciones realizadas del andlisis de los

resultados obtenido:

1. Se identificd que aparentemente no hay efecto de los elementos (Ni, Al, Cr,
Co, W, Ta, Re, Hf y Mo) en el comportamiento elastico y plastico local del
recubrimiento.

2. Una inspeccion del comportamiento del Pt sugiere que éste elemento
podria afectar este comportamiento.

3. Se encontrd que el W y Mo tienen solubilidades similares en las fases L1 y
L1, y el Ta tiene mayor solubilidad en la fase L12 que en la L1o. Esto
concuerda con los resultados obtenidos en el trabajo desarrollado por

Caceres et al. donde se obtuvieron las solubilidades de ~0.7 % at. y ~1 %
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at. para las fases B2 y L1, respectivamente, mientras que el Ta presenta
una solubilidad menor en las fases B2 y L1y (~0.1 % at.) [63].

4. Elementos como el Ta y W se encuentran en la L1, ya que son
estabilizadores de la fase [8].

5. En el caso del Re y Hf parecen comportarse similar en las fase L1o y L12.
Sin embargo, la dispersion es tal que no representa ningln efecto en el
comportamiento elastico y plastico del BC.

Hasta el momento sélo se puede concluir que el recubrimiento unién (Ni,Pt)Al es
un sistema demasiado complejo debido a que presenta caracteristicas de
composicion quimica local heterogénea, de tal manera que el comportamiento
mecanico local no se puede asociar al efecto de los contenidos de un sélo
elemento, como el Pt. Por lo tanto, aqui se abre una oportunidad de estudio si se
preparan aleaciones ternarias Ni-Al-X (donde X= Pt, Mo, Cr, W, Re, Hf, etc) en
diferentes contenidos de X, sinterizadas y de alta densidad en donde se garantice
la homogeneidad de la composiciéon quimica. Ese estudio es motivo de un trabajo

de tesis independiente.
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6. CONCLUSIONES

El control de la presion parcial de oxigeno en la atmdsfera de pre-oxidacion,
en el rango de 1.0x10° y 1.0x10° atm, tiene una influencia positiva en el
desempeifio de los sistemas TBC estudiados llegando a soportar un
promedio de alrededor de 1550 ciclos térmicos hasta su falla. El bajo
contenido de oxigeno en la atmoésfera oxidante permite la formacion
controlada de la fase estable de la alimina, Al,03-q, la cual presenta una
baja cinética de crecimiento presentando un menor espesor en el TGO a
diferencia de las muestras sin pre-oxidaciéon y pre-oxidadas en aire.
Ademas, mediante la pre-oxidacion se previene la formacién de la zona de
intermezclado en el TGO, que aunque puede representar una zona de
anclaje entre el TC y TGO, el desempeiio de los sistemas sin pre-oxidar no
mostré ser mejor que los pre-oxidados, sobre todo en la dispersion de los
datos obtenidos.

Bajo las condiciones de enfriamiento acelerado, utilizadas en el DLR
durante los ensayos de fatiga térmica, se observé la formacién de la fase
martensitica (L1o) en el BC asi como de granos en fase L1,. Sin embargo,
no se encontré ninguna correlacion directa del contenido de éstas con el
espesor del BC ni con nimero de ciclos cumplidos hasta la falla del

sistema.

Se estudid la anisotropia de propiedades mecanicas del recubrimiento
unién en fase B2 utilizando dos tipos de punta. La anisotropia de médulo
elastico es corroborada mediante ambas geometrias del indentador. Sin
embargo, la anisotropia es mas notable mediante el uso de la punta Cono-
esférica. La combinacion del modelo de mecanica de contacto de Hertz y
un analisis estadistico Weibull es mas sensible a efectos de anisotropia
obteniendo valores de 118, 138 y 144 GPa para los planos (001), (101) y

73



CONCLUSIONES

(111), respectivamente para el BC en fase B2. Después de la fatiga térmica
el médulo elastico incrementé a valores de 213, 263 y 239 GPa para la
muestra de 1683 ciclos. La diferencia en estos valores estan asociados
principalmente al cambio de fases ocurrido en el BC y a la difusion de los
elementos contenidos en éste afectando las propiedades mecanicas locales
del BC.

El estudio microestructural y mecanico filtrando composicién quimica local y
orientacioén cristalina no permiti6 entender los resultados de propiedades
mecanicas locales haciendo referencia al comportamiento complejo del
sistema Ni-Pt-Al en TBCs comerciales antes y después de oxidacién o

fatiga térmica.

Es necesario un trabajo futuro en sistemas sinterizados de Ni-Al-X (X=Pt,
Co, Cr, Mo, etc.) con composicion quimica homogénea y controlada para
entender las relaciones entre la estructura, microestructura y sus

propiedades mecanicas.
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