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RESUMEN: Los efectos de la deformacion previa sobre los procesos de precipitacion en una aleacion de Cu-2,8
Ni-1,4 Si (at.%) fueron estudiados utilizando calorimetria diferencial de barrido (DSC), microscopia electronica
de transmision (TEM) y medidas de microdureza. Las curvas calorimétricas muestran la presencia de una reac-
cion exotérmica atribuido a la formacion de precipitados de 6-Ni,Si en la matriz de cobre, lo cual fue confir-
mado mediante TEM. Ademas, sse puede observar que la temperatura del maximo del pico de DSC decrece con
el aumento de la deformacion previa a los tratamientos de envejecimiento. Las energias de activacion calculadas
para la precipitacion de 8-Ni,Si, mediante el método de Kissinger, resultaron similares a aquellas calculadas
mediante una funcion de Arrhenius, a partir del maximo de endurecimiento de la matriz debido al tratamiento
de envejecimiento (saturacion de la dureza durante el envejecimiento isotérmico). El analisis de las medidas de
microdureza en conjunto con las curvas calorimétricas y las micrografias TEM permiten corroborar, por una
parte que la formacion de la fase 8-Ni,Si, durante los tratamientos de envejecimiento, son los responsables del
endurecimiento de la matriz de cobre, y por otra que la deformacion previa al tratamiento de envejecimiento
inhibe parcialmente la formacién de los precipitados.
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ABSTRACT: Influence of pre-deformation on the precipitation hardening in Cu-Ni-Si alloy. The effects of pre-
deformation on the precipitation processes in a Cu-2.8 Ni-1.4 Si (at.%) alloy were studied using differential
scanning calorimetric (DSC), transmission electron microscopy (TEM) and microhardness measurements. The
calorimetric curves shows the presence of one exothermic reaction attributed to the formation of 8-Ni,Si pre-
cipitates in the copper matrix that was confirmed by TEM. In addition it can be observed that the temperature
of the maximum of the DSC peak decreases with the increase of the pre-deformation to the aging treatments.
The activation energies calculated for the precipitation of 8-Ni,Si, by the Kissinger method, were similar to
those calculated by an Arrhenius function, from the maximum hardening of the matrix due to aging treatments
(saturation of the hardness during isothermal aging). The analysis of the microhardness measurements together
with the calorimetric curves and the TEM micrographs confirm, on the one hand, that the formation of the
8-Ni,Si phase, during the aging treatments, are responsible for the hardening of the copper matrix, and on the
other hand that the deformation prior to the aging treatment partially inhibits the formation of the precipitates.
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1. INTRODUCCION

El desarrollo de aleaciones ternarias de alta
resistencia esta siendo motivo de variados estudios
desde mediados de la pasada década. En la mayor
parte de ellas, su resistencia mecanica se funda-
menta en la formacién de precipitados binarios
y/o ternarios de extrema fineza resistentes a ser
cortados por las dislocaciones, lo que confiriere al
material un elevado limite de fluencia (Sierpinski
and Gryziecki 1999; Varschavsky y Donoso, 2002,
Varschavsky y Donoso, 2003; Batra et al., 2005;
Donoso et al., 2007; Caris et al., 2008; Donoso,
2010; Bahmanpour et al, 2011; El-Danaf et al.,
2011; San et al., 2011; Donoso et al., 2012a; Pandey
etal.,2012; Donoso et al., 2016; Dianez et al., 2016;
Donoso et al., 2017).

En la literatura se ha encontrado que aleacio-
nes de Cu-Ni-Si con composiciones de Cu-2 a 3%
Ni-0,4 a 1% Si (% en peso) exhiben un importante
efecto de endurecimiento por envejecimiento (Ryu
et al.,2000; Zhao et al., 2003; Monzen y Watanabe,
2008; Sun et al., 2008; Watanabe y Monzen, 2011;
Donoso et al., 2012a). En general, se establece que
el proceso estructural observado durante el enve-
jecimiento en estas aleaciones ocurre de acuerdo
a la siguiente secuencia: i) estructura modulada
como resultado de una descomposicion espinodal,
i1) precipitados de (Cu,Ni);Si con estructura orde-
nada del tipo DO,, que nuclean a partir de la
estructura modulada, y iii) fase 5-Ni,Si, esta ultima
responsable del endurecimiento por precipitacion
de la matriz de cobre (Zhao et al., 2003; Monzen
y Watanabe, 2008; Donoso et al., 2012b). Algunos
autores (Monzen y Watanabe, 2008; Watanabe y
Monzen, 2011; Donoso et al., 2012b) encuentran
particulas ortorrémbicas de 8-Ni,Si en aleacio-
nes de Cu-Ni-Si, después de envejecer entre 673 y
723 K durante 72 y 100 h, sin embargo Zhao et al.
(2003) encuentra en estas aleaciones, particulas de
8-Ni,Si y (Cu,Ni);Si después de envejecer a 723 K
durante 4 h. Por otra parte, Lei et al. (2011) y Lei
et al. (2013), ha detectado en aleaciones similares
la coexistencia de precipitados de 8-Ni,Siy B-Ni;Si.
Sin embargo, pocos estudios han analizado el
efecto de la deformacién previa en el proceso de
endurecimiento por precipitacién en aleaciones
de Cu-Ni-Si. En el presente trabajo se pretende
obtener informacion adicional sobre el endureci-
miento de la matriz de cobre por envejecimiento en
una aleacion de Cu-2,8 at. % Ni-1.4 % at. Si, previa
deformacion en frio.

2. MATERIALES Y METODOS

La aleacion utilizada en este estudio se prepard
por fusion en un horno de induccidn, en atmodsfera
inerte (Ar), a partir de una mezcla en proporcio-
nes estequiométricas de cobre electrolitico (99,95%

de pureza), niquel y silicio de alta pureza. El lin-
gote obtenido se recocio a 1073 K durante 24 h (en
atmosfera inerte) a fin de homogeneizarlo.

Posteriormente, el material se sometid a sucesi-
vas laminaciones, con recocidos intermedios de 1 h
a 1073 K, hasta su reduccién a planchas de 3 mm
de espesor. Después del ultimo recocido, las aleacio-
nes se templaron en agua (aleacién templada o alea-
cion no deformada). Ademas, se prepararon una
segunda serie de muestras sometiendo a la primera
a deformaciones por laminado en frio del 10, 25y
50% (aleaciones deformadas). El analisis quimico
realizado a las muestras indican que su composicion
es de Cu-2,8 at. %Ni-1, 4% at.Si.

Para el analisis microcalorimétrico se ha uti-
lizado un equipo de calorimetria diferencial de
barrido (DSC) TA Instruments Q10. Los ensayos
microcalorimétricos se han registrado a diversas
velocidades de calentamiento lineal (3 = 5, 10, 20,
30 y 40 K-min™) bajo un flujo de argoén, desde tem-
peratura ambiente a 900 K. A fin de aumentar la
precision de las medidas, se utilizd6 como referencia
un disco de cobre de alta pureza recocido durante
un largo periodo. La correccion de la linea base se
llevé a cabo por el método descrito por Varschavsky
y Donoso (2002), Varschavsky y Donoso (2003) y
Donoso et al. (2007).

Las medidas de microdureza Vickers se efectua-
ron a temperatura ambiente en un microdurémetro
Duramin -1/-2 Struers de alta precision, aplicando
una carga de 1,96 N durante 10 segundos. Cada
valor de microdureza corresponde al promedio de
10 medidas, con una desviacion estandar de aproxi-
madamente un 2%.

La observacion por microscopia electrénica de
transmision (TEM) se realizd6 en un microscopio
FEI Tecnai ST F20 con una tension de trabajo de
200 kV y equipado con un sistema de energia dis-
persiva EDS. Las muestras para TEM fueron pre-
paradas por electropulido en un Tenupol-5 Struers,
usando una solucion de 30% HNO; y 70% de meta-
nola-30°Cy30 V.

3. RESULTADOS Y DISCUSION

Los diagramas de DSC registrados a una velo-
cidad de calentamiento lineal = 10 K-min™ (0,167
K-s) para el material templado desde 1073 K, sin
y con deformacion posterior al temple, se muestran
en la Fig. 1. De acuerdo a los antecedentes reporta-
dos en la literatura (Zhao et al., 2003; Monzen y
Watanabe, 2008; Donoso et al., 2012b), en una ale-
acion de Cu-Ni-Si sin deformacion, el pico exotér-
mico observado en la Fig. 1 podria atribuirse a la
precipitacion de la fase 8-Ni,Si. Se puede observar
ademas, que a medida que aumenta el porcentaje de
deformacion, la temperatura del maximo del pico
de DSC decrece. Las curvas calorimétricas para las
otras velocidades de calentamiento lineal, tienen un
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comportamiento similar al mostrado en la Fig. 1y
por lo tanto no se muestran en este trabajo. La Fig. 2
muestra, para el material con distintos porcentajes
de deformacion, los valores de las temperaturas
del maximo de los picos (temperatura a la cual la
velocidad de reaccion es maxima) en funcion de la
velocidad de calentamiento lineal B. El hecho de que
las temperaturas de los picos de las curvas DSC se
desplacen a temperaturas mas altas al aumentar la
velocidad de calentamiento pone de manifiesto en
control cinético del proceso (Varschavsky y Donoso,
1991).

El valor de las energias de activacion, E, de
las diferentes reacciones pueden ser evaluadas a
partir del método de Kissinger modificado por
Mittenmeijer et al. (1988) y descrito en un trabajo
anterior (Donoso et al., 2012b):
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FIGURA 1. Curvas calorimétricas de la aleacion en estudio

templada desde 1073 K con y sin deformacion en frio posterior
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FIGURA 2. Temperaturas del maximo de los picos en funcion
de la velocidad de calentamiento lineal B, a las deformaciones
en frio que se indican.

siendo T, la temperatura del maximo del pico,
B la velocidad de calentamiento lineal, R la cons-
tante de los gases y A el factor pre-exponencial de
Arrhenius. Los valores de E pueden determinarse a
partir de las curvas In(T, %) vs. 1/T,, cuyas pendien-
tes es igual a E/R. Estas curvas se muestran en la
Fig. 3, obtemendose una energia de activacion de
104 kJ-mol! para el materlal sin deformacion (0 %
def.) y de 110 kJ-mol™ el material con un 50 % de
deformacion, valores que resultaron mas bajos que
la energia de difusién de N1 en Cu (=198 kJ-mol™)
y la Si en Cu (=200 kJ-mol™"), estimadas a partir de
las correlaciones de Brown y Ashby (1980), lo cual
puede ser atribuido a la fuerte contribucion de las
vacancias introducidas durante el temple. El leve
aumento de la energia de activacidon en el material
deformado puede atribuirse al incremento de la den-
sidad de dislocaciones, aprox1madamente de 10” m™
para aleaciones recocidas a 10"> m™ para aleaciones
altamente deformadas (Stiiwe et al., 2002; Rohatgi y
Vecchio, 2002; Viguier, 2003).

Adicionalmente, a fin de analizar la posible rela-
cion entre el proceso exotérmico observado y las
propiedades mecanicas de la aleacion en estudio, se
han realizado medidas de microdureza Vickers en
funcién del tiempo de recocido a distintas tempera-
turas, comprendidas en el intervalo de temperaturas
en el que se observan los picos de las curvas DSC.
La Fig. 4 muestra la variacion de la microdureza en
funcion del tiempo de envejecimiento de la aleacion,
a la temperatura de envejecimiento de 753 K para el
material sin deformacién previa al tratamiento de
envejecimiento (0 % def.), y a las temperaturas de
733, 723 y 723 K para el material deformado pre-
viamente un 10%, 25% y 50%, respectivamente. En
todos los casos, el incremento del endurecimiento de
la matriz respecto a la microdureza inicial (HV, - ),
puede ser atribuida a la precipitacion de la fase
8-Ni,Si (Zhao et al., 2003; Monzen y Watanabe, 2008;
Donoso et al., 2012b). Ademas, se puede observar
que la microdureza (HV, - ) aumenta considerable-
mente con la deformacién previa al tratamiento de
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FiGura 3. Grafico de Kissinger utilizado para la

determinacion de las energias de activacion de las reacciones.
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envejecimiento, debido a la deformacion plastica en
frio. La Fig. 5 muestra la variacion de la microdureza
Vickers en funcion del tiempo de envejecimiento,
para el material sin deformacion (Fig. 5a) a las tem-
peraturas de envejecimiento de 753, 778, 803 y 833 K,
y para el material deformado un 50% (Fig. 5b) a las
temperaturas de 723, 748, 773 y 788 K. A partir de
ambas Figs. (5a y 5b) se puede evaluar los tiempos
requeridos para alcanzar el maximo de endureci-
miento de la matriz (estado de equilibrio) debido
al tratamiento de envejecimiento, a distintas tem-
peraturas de recocido. Las condiciones de maximo
endurecimiento durante envejecimientos isotermales
se pueden describir mediante curvas de Arrhenius:
In(t) = In(A) + (E/RT), las cuales se muestran en la
Fig. 6, donde t es el tiempo (s) de envejecimiento, E
la energia de activacion de la reaccion, R la constante
de los gases, A una constante de la reaccion y T (K)
la temperatura de envejecimiento. La representacion
del In(t) en funcién del inverso de T, entre el rango de
temperaturas de 723 y 833 K, resultan rectas del tipo:
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FIGURA 4. Variacion de la microdureza Vickers con el tiempo
de envejecimiento a las temperaturas de envejecimiento y
deformaciones en frio que se indican.
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In(t) = 12,7 x 10T - 6.77 para el material sin defor-
macion y In(t) = 14,3 x 10°/T — 9.92 para el material
previamente deformado un 50%. Los valores obte-
nidos de E (= 106 y 119 kJ-mol”, para 0% y 50% de
deformacion, respectivamente) resultaron similares
a los obtenidos mediante el método de Kissinger
modificado.

La formacion de la fase 8-Ni,Si fue confirmada
mediante microscopia electronica (TEM). La Fig. 7
muestra imagenes TEM del material (con 0% y 50%
de deformacion previa al tratamiento de envejeci-
miento) donde se observan particulas finas en forma
de discos, de aproximadamente de 30 nm de dia-
metro y 4,5 nm de espesor en el material sin defor-
macion (0 % def.) formadas después de recocer la
aleacion a 753K durante 25.2 ks (Fig. 7a), y discos
de aproximadamente 40 nm de diametro y 5,5 nm de
espesor en el material 50 % deformado después de
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FiGura 6. Representacion de Arrhenius de la temperatura
de envejecimiento (1/T) frente al tiempo de envejecimiento,
para las condiciones que describen el endurecimiento maximo
en muestras sin y con deformacion previa al tratamiento de
envejecimiento.
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FiGura 5. Microdureza Vickers del material no deformado en funcién del tiempo de envejecimiento, a las temperaturas de
envejecimiento que se indican: (a) material no deformado, y (b) material deformado 50%.
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FIGURA 7. Micrografia HRTEM de la aleacion en estudio: (a) material no deformado recocida a 753 K durante 25,2 ks, y
(b) material deformado 50% con posterior tratamiento de recocido a 723 K durante 19,8 ks.

recocer la aleacion a 723K durante 19.8 ks (Fig. 7b).
De acuerdo a la literatura (Zhao et al, 2003;
Monzen y Watanabe, 2008; Donoso et al., 2012b),
estas particulas corresponderian a precipitados de
0-Ni,Si. Estos resultados resultan compatibles con
las observaciones realizadas por DSC y las medidas
de microdurezas.

Las fracciones volumétricas (f) de los precipi-
tados fueron evaluados a partir de f = (4/3)zr N
(Varschavsky y Donoso, 1988; Donoso et. al., 2012b),
donde r (= 9,2 nm y 11,8 nm, para el material sin
deformacion y deformado 50%, respectivamente) es el
radio de una esfera de volumen igual al de los precipi-
tados de Ni,Si en forma de discos, y N es la concentra-
cién de particulas en la matriz de cobre. El valor de N
se determiné a partir de N = N,/(I+2r) (Varschavsky
y Donoso, 1988; Donoso et al., 2012b), donde N,
(= 2,5x10° nm™ para el material sin deformacién pre-
via y 4,4x10* nm™ para el material deformado 50%)
es el numero de particulas por unidad de area en una
zona del material donde el espesor es / (= 120 nm)
(Donoso et al., 2012b; Varschavsky y Donoso, 1988).

El andlisis de estos resultados, en conjunto con las
medidas de microdureza, ponen de manifiesto que la
deformacion previa al tratamiento de envejecimiento
inhibe la formacién de los precipitados, resultando
una disminucion de la fraccion volumétrica (de
aproximadamente 0,05 a 0,02) y una disminucion de
la diferencia entre microdureza maxima y la micro-
dureza sin tratamiento de envejecimiento, a partir de
la Figura 4 (AHV = HV,;-HV, =), de aproxima-
damente 80 HV a 49 HV. Por otra parte, se puede
observar, en el material sin tratamiento de envejeci-
miento (t = 0, Fig. 4), un aumento de la microdureza
debido a la deformacién en frio, desde 120 HV a
171 HV. Durante el proceso de la deformacion pre-
via se introducen en el material defectos puntuales
(vacancias, segregacion de soluto a las dislocaciones,
etc.) y dislocaciones que pueden incrementarse en

varios ordenes de magnitud si se comparan con el
material antes de la deformacion (Stiiwe et al., 2002;
Rohatgi y Vecchio, 2002; Viguier, 2003; Tian et al.,
2014). En el tratamiento de envejecimiento, estos
defectos pueden actuar activamente en la difusion
atémica y por consiguiente en la nucleacion y cre-
cimiento de los precipitados (Stobrawa et al., 1996).

4. CONCLUSIONES

Las observaciones anteriores permiten concluir
lo siguiente:

— Los resultados calorimétricos permiten inferir
que la reaccion exotérmica observada corres-
ponderia a la precipitacion de la fase 8-Ni,Si.

— Utilizando el método de Kissinger modificado
se determinaron las energias de activaciones de
las reacciones, las cuales resultaron similares de
aquellos valores obtenidos a través de una fun-
cién de Arrhenius, a partir del maximo de endu-
recimiento de la matriz debido al tratamiento de
envejecimiento (saturacion de la dureza durante
el envejecimiento isotérmico).

— Las medidas de microdureza Vickers, conjunta-
mente con micrografias TEM, permiten corro-
borar la precipitacion de la fase 6-Ni,Si, y que
estas particulas son las responsables del endu-
recimiento de la matriz de cobre. Ademas, estos
resultados permiten inferir que la deformacion
previa al tratamiento de envejecimiento inhibe
parcialmente la formacion de los precipitados.
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