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1 Introducción general

Las propiedadesde un material estánintimamente ligadasa su
microestructura,que a su vez estáfuertementeinfluenciada por las
condiciones de elaboración y procesado. Por esta razón, es
imprescindible controlar desde el método de preparación de la

aleaciónhastael procesadotermomecánicoutilizado paraconferir al
material la forma final, incluyendo el método y condiciones de
soldadura,si las hubiere,

El método tradicional de elaboraciónde materialesmetálicos es
por fusión y colada. Este método produce, por lo general,
microestructurasen las que no puedencontrolarseni el tamañode
grano ni el tamañoy distribución de las partículasde segundafase.

Esto puede llevar consigomalaspropiedadesmecánicas,en especial
una baja ductilidad. Para refinar la microestructuray mejorar las
propiedadesmecánicasde materialesde colada,esposible recurrir a
procesos termomecánicos, que consisten, por lo general, en
someter al material a una fuerte deformación por extrusión,
laminacióno forja, seguidode tratamientostérmicosde restauración
o recristalización. Sin embargo, este método no siempre da
resultado,debido a la imposibilidad en muchoscasos de lograr un

tratamiento que diluya o triture los precipitados presentesen la
matriz, en especialcuandola fracción de volumen de éstos es muy
elevada,

Un métodoalternativoal de fusión y colada,utilizado cadavez con
másfrecuencia,es la pulvimetalurgiay la solidificación rápida (SR),

que permiten la obtenciónde materialesde microestructurafina y
de excelentes propiedadesmecánicas. Este método, que está

teniendo gran auge en la preparaciónde materiales en pequeñas
cantidadespara investigacióncientífica, empiezaa pisar fuerte en el

terreno de la producción industrial. Un estudio reciente del
mercadode producción de partes ingenierilesa nivel industrial [1].

ha puesto de manifiesto un crecimiento medio anual (CMA) de
aproximadamente un 7% hasta el año 2000 para piezas
pulvimetalúrgicas producidas por solidificación rápida. El

crecimientose muestraen la Tabla 1.1 para los cuatro camposde
aplicaciónmásimportantesde las aleacionesférreas.
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Tabla 1.1: Crecimiento medio anual de partes ingenieriles
producidas por medio de técnicaspulvimetalúrgicas hasta el año
2000.

Aplicación CAM

[%]

Cojinetesy engranajes 4,7
Carburosy herramientas 5,8

Partesestructurales 7,6
Imanes 11,1

De entrelas técnicasexistentespara la producciónde materiales
metálicospor solidificación rápida,sehanelegido la atomizaciónpor

gas inerte y la rueda giratoria (melt spinning), que son las más
atractivasdesdeel punto de vista de su futura aplicabilidad industrial

por ofrecerla mayorvelocidadde producciónindustrial [2].
En este trabajo, se han investigado dos aleaciones:Fe-0,8%B-

1,3%C-1,6%Cry Al-6%Fe-5%Ce. Salvo que se indique específica-

mente, la concentración de los elementos se dará referida a

porcentajesmásicos. Estasaleacionesson muy diferentesentre sí,

pero tienenunaclara perspectivade utilización en el futuro una vez
desarrolladas. Se trata de una aleación de base aluminio de gran

estabilidad térmica, lo que posibilita su posible aplicación a
temperaturasde hasta3000C. y una aleaciónde basehierro con un
alto contenido en carbonoy boro con posibles aplicacionescomo
acerorápido por su gran resistenciaa elevadatemperatura. Con este
trabajo se ha pretendido extenderel cúmulo de conocimientosy
experienciasnecesariaspara el desarrollo de nuevos materiales.

Aunque el objetivo de su investigaciónno es puramenteacadémico,
tampoco se ha tratado de optimar parámetros de deformación,

endurecimiento,etc,, parasu puestaen el mercado,sino másbien,
presentarlas cualidadesde estos materiales frente a una posible

aplicaciónindustrial.
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1.1 Aleación Fe-O,8%B-1,3%C-1,6%Cr

En el presentetrabajo de investigaciónseha estudiadola aleación
Fe-0,8%B-1.3%C-1,6%Cr. Se trata, por lo tanto, de un acero
hipereutectoidecon una concentraciónextremadamenteelevadaen
boro.

Se ha escogidouna concentraciónen cromo relativamentebaja.
El cromo, como es sabido, tiene una influencia, calificable como

crítica, de cara al tratamiento térmico del acero, templabilidad,
control de tamaño de grano, esferoidización de la cementita y
resistenciaa la descarburacióndel acero. El tantalio y el cromo son
elementosestratégicosconsideradoscomo muy vulnerables. Por
estarazón,la tendenciaactualesa reducir el contenidoen cromo de
las coladasy, por otra parte, a sustituirlo por otros elementosde

aleaciónmenosvulnerables.
El boro, por su parte, constituye un importante elemento de

aleación especialmenteen aceros. Su capacidadpara mejorar la
templabilidad de éstos, en concentracionesdel orden de partes por
millón (ppm), no representahoy en día ningún secreto para la
industria del acero. Tampoco lo es, el que en concentraciones

superioresa unospocosppm y mediantemétodosconvencionalesde
fusión y colada, la adición de grandescantidadesde este elemento

suponganmúltiples inconvenientes.
Los métodos actualesde elaboraciónde aleacionesjuegan un

papel muy importante, dado que están abriendo vías de
incorporaciónde elementosen materiales,en cantidadestotalmente
impensableshacetansólo unospocosaños. En estesentido,el boro

es uno de los elementosque más interés ha despertado,junto con
determinados elementos de transición, especialmente en

conjuncióncon la producciónde aleacionespor solidificación rápida.
Como consecuenciade todo ello, el interés científico por el boro no

está centradohoy en día sólamenteen el estudio de su influencia
sobre la mejora de propiedadesespecíficasde los aceroscomo, por

ejemplo, la templabilidad de aceros ferríticos [4-61 o la fluencia
dúctil de acerosausteníticos[7-9] en cantidadesde ppm. También
existe un gran interésen su utilización por su reconocidacapacidad
para formar materiales amorfos férreos con interesantes
propiedades magnéticas [10-13], como elemento que afina y
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estabiliza el tamañode grano, como elementoque confiere dureza

sin detrimento de la densidad [141, por su carácter desoxidante
[4,15], y en el casoparticularde los aceroscon elevadocontenidoen

boro, por incrementarla resistenciaa la abrasión [16] e impedir la
grafitización.

1.1.1 Diagramasde equilibrio

Los diagramas de equilibrio binarios que pueden establecerse
entre los cuatro elementosprincipales que constituyen el acero
estudiado(Fe. Cr, C, B) sonconocidos[17-19], razónpor la queno se
van a mostrar. Una excepción se ha hecho con el diagrama de

equilibrio Fe-C. dado que el estudio de la constitucióny estructura
de todo acero tiene como base dicho diagrama. En la Fig. 1.1 se
representauna porción del diagrama de equilibrio metaestable
hierro-carburode hierro. Susrasgoscaracterísticosbásicossevan a
encontrar reproducidos, más o menos distorsionados por los
elementosde aleación, tanto en el acero estudiadocomo en otros
acerosmáscomplejos.

Este diagramade equilibrio se caracterizapor tres fases: ferrita

(cúbica centradaen el cuerpo,cc), austenita(cúbicacentradaen las
caras, ccc) y cementita (ortorrómbica). La temperatura de
transformacióneutectoidees de 7270C.

El diagrama de equilibrio ternario Fe-C-Cr ha sido

suficientementeestudiadopor sus aplicacionesindustriales. Cabe
destacar,por el volumeny la importancia de los datos compilados.
las revisionesrealizadaspor Kinzel y Crafts [20], Rivlin [21] y, más
recientemente,las publicacionesde Raynory Rivlin [22] y Andersson

[231.
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Fig. 1.1: Diagramade equilibrio metaestableFe-Fe3C[19].

El diagrama de equilibrio temario Fe-C-B es complejo y

controvertido. Hoy en día sigue siendo motivo de estudio y

controversiaentre investigadoresdel tema. Los primeros intentos
para clarificar dicho sistemaparten de Vogel y Tammannen el año
1922 [24], quienesencuentranun eutécticoternario a 1 100

0Cpara
1.5%C y 3.24%B, donde caldo. Fe

2B, Fe3C y austenitaestán en

equilibrio. A resultadossemejantesllegan Borlera y Pradelli [251,
quienesencuentranun eutécticoternario a 1097

0C para 1 ,25%C y
3,24%B. Para Kaneko, Nishizawa y Chiba [26] se trata de un

peritéctico ternario a 11000C para 1%C y 2,7%B. Stadelmeiery
Gregg [27] obtienen resultados un tanto contradictorios, ya que
presuponen la solidificación del carburo Fe

23(C,B)6 de manera
congruente,asícomo la presenciade treseutécticosternariosen los
quedicho carburo,caldoy Fe2B estaríanen equilibrio conFe3(C,B) o
con austenita, en dos de ellos; en el tercero, el caldo estaríaen

equilibrio con austenita, Fe23(C,B)6 y Fe3(C,B). Este último
equilibrio es, según Fomichev. Katkov y Kushnereva[28], el único
eutéctico ternario. Además, según estos investigadores, el
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Fe23(C.B)6 funde Incongruentemente,originando dos peritécticos,
en lugar de dos eutécticos. Schúrmanny Li [291 encuentrancuatro
puntosde transición, queno los definenni como eutécticosni como
peritécticos: a) 4.1%C, 0.2%B a 1145

0C. b) x0/oC, x%B a 11480C (la
concentraciónen boro y carbonono es facilitada en la publicación),

c) 1,5%C, 4,5%B a 1 1910C,y d) 0,7%C, 7.2%B a 13500C. En la Fig.
1.2 se representala superficie de solidificación del sistemaFe-C-B
segúnestosautores;en los apartadosa) hastafi se dan detallesdel
mismo que se comentanen el trabajo original. De éstos, los tres
primeros constituyenlos vértices de la superficie de solidificación
de la borocementitaprimaria (Fe

3(C,B)). De acuerdo con estos
investigadores, la borocementita solidifica congruentemente.
Además,la línea de solidificación eutéctica,a lo largo de la cual el

caldo estáen equilibrio con austenitay borocementita.presentaun
mínimo a 1129

0Cpara 1,5%Cy 4,5%B, sin que setengaun punto de
equilibrio entrelas cuatrofases.

La superficie de solidificación de la austenitaen el diagramade
equilibrio Fe-C-B. presentauna tendenciaisotermay un punto de
inflexión, de acuerdo con los resultadosde Nagumo y Sato [30].
Estasconclusionesson similaresa las de Borleray Pradelli [25], así

comoalas de Schúrmanny Li [29].
Las seccionesisotermasdel sistemaFe-C-B en la esquinarica en

Fe serepresentaen la Fig. 1.3 para diferentestemperaturas.A partir

de estas seccionesse puede seguir la evolución de las fases de
equilibrio desde700 hasta10000C. Cabedestacarla existenciade un
total de cinco camposmonofásicosconstituidospor las fases:ferrita,
austenita. Fe

2B, Fe3(C,B) y Fe23(C,B)6, además de las

correspondientesregionesbifásicasy trifásicas. Se observaque a
medida que aumenta la temperatura, aumenta el campo de

estabilidad de la fase Fe3(C,B). La solubilidad máxima de boro se
obtiene a 800

0C y corresponde a la estequiometría
(Fe

3(C0205080)). Las seccionesisotermasmostradasson similares
a las presentadaspor Borlera y Pradelli [32] a partir de resultados
experimentalesy a las de Ohtani y col. [331obtenidasa partir de
datostermodinámicos conayudade un programade ordenador.
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Flg. 1.3: Seccionesisotermasdel sistemade equilibrio Fe-C-B a
700, 800, 900 y 10000C [31].

De acuerdocon el diagramade equilibrio Fe-C-B, el borocarburo
Fe

23(C,B)6 se forma a partir de austenita y borocementita. de

acuerdocon la reacción:

Austenita + Fe3(C,B) > Fe23(C,B)6

La temperaturaa la que tiene lugar esta reacción es fuente de
controversiaentrelos diferentesautores. Mientras que paraBorlera
y Pradelli [321, de acuerdocon su estudiometalográfico,la reacción
se producea 965±5

0C, paraHasebey Nishizawa[34], despuésde un

análisis termodinámicodel sistemaFe-C-B, el campode estabilidad
del borocarburose extiendeentre 600 y 9700C. ParaKanekoy col.
[26], esteborocarburodeja de ser establea los 9400C. Los estudios
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termodinámicosde Ohtani y col. [33], con ayuda de un programade
ordenadory presuponiendouna posición intersticial de los átomos

de boro en las diferentes fases presentesen el diagrama de
equilibrio, llegan a estableceruna temperaturamáximade 9400C,a
partir de la cual seproducela descomposicióndel borocarburo.

No seha encontradoen la literaturaun análisisformal del sistema

de equilibrio Fe-C-B-Cr. Sin embargo,existen evidenciasde que,
para concentracionesde cromo inferioresal 15%, y desdeun punto
de vista cualitativo, la secuencia de solidificación está regida
básicamentepor la establecidasegún e] diagrama de equilibrio
Fe-C-B [35].

El cromojuegaun papel importanteen el sistemaFe-C-B. incluso

en pequeñasconcentraciones.Este elementoaumentael campode
estabilidad de la ferrita, dado su carácter alfágeno. y actúa como
estabilizador del boruro de hierro Fe

2B. Asimismo. estabiliza la
cementitay el borocarburo Fe23(C,B)6para lo que es suficiente,
respectivamente,la adición de un 1% [22] y un 0.5% [26] de este
elemento. Este último efecto es semejanteal presentadopor la
adición de molibdeno. La acción estabilizadoradel cromo es tanto
másacusadacuantomayor es su concentración[26,36].

1.1.2 Fase.presentes

Las característicascristalográficasde las fasesque puedenestar
presentesen el aceroestudiadosehan compiladoen la Tabla 1.2.

A. continuación se hace una descripción somera de las fases
presentes:

1) Ferrita: Solución sólida de C en Fe-a. PuedecontenerB y Cr.

El cromoafectael campode estabilidadde la ferrita dadosu caracter

alfágeno. Este elementoocupa posicionessustitucionalesen la red

de la ferrita. En el caso del boro, no existe acuerdo entre los
resultadosexperimentalessobreel tipo de solución sólida queforma
con la ferrita. El boro tieneun tamañocrítico, segúnse observaen la
Tabla 1.3 [39]. dado que es demasiadogrande para ocupar las
posicionesIntersticiales [40], pero demasiadopequeñopara ocupar
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posicionessustitucionales[41]. Para otros investigadores,el boro,

precisamente por sus características, puede ocupar ambas
posicionesen la red de la ferrita [421. La solubilidad de boro en la
ferrita es muy pequeña,alcanzandoun valor máximo de 82 ppm a
9060C.

Tabla 1.2: Característicascristalográficasde las fasespresentes.

Fase Estructura Grupo
espacial

Tipo Parám.red
[nm]

Ref.

Ferrita cc O~-IM3M Mo a = 0,2866 [371

Austenita ccc Fm3m (225) Cu a = 0,360* [371

cúbica Fm3m Cr
23C6 Variable [32]

M3C ortorrómbica D011-Pnma Fe3C a = 0.5409 [37]
b = 0.6743
c = 0,4586

M3X ortorrómbica DO1 1-Pnma Fe3C Variable [38]

M=Fe,Cr
X =C.B
‘Determinadopara0,75%C
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Tabla 1.3: Radio atómicode algunoselementosno metálicos.

Elemento Radio [nm]

C 0.082
N 0,086

B 0,095

2) Austenita: Solución sólida de C en Fe-y. PuedecontenerB y Cr.

El boro ocupa posiciones intersticiales en la red del Fe-y. La

solubilidad del boro en esta fase es extremadamentepequeña. A

9060C, la solubilidad de B en hierro-y es incluso menor que en

hierro-a.

3) (Fe,Cr)
3(C,B): También denominadaborocementita. Puede

llegar a disolver hasta0.5%C, así como hasta 40%Cr. La máxima

solubilidad de B en cementitaesde 5,3% a 1000
0C,lo queequivalea

la sustitucióndel 800/o de los átomosde C por B.

La borocementitaes isomorfa con las fasesmetaestablesFe
3C y

Fe3B, es decir tiene una estructuraortorrómbica. De acuerdocon
medidas cristalográficas [32,401, el boro ocupa en esta fase
posicionesintersticiales. El parámetrode red de la borocementita
exentade Cr aumentalinealmentecon la concentraciónen boro. En
presencia de cromo, el parámetro de red presenta un punto

singular. traducido en un mínimo para el caso de las constantes
reticularesay b y un cambio en la pendientede la curvaparael caso

del parámetro c [38]. En consecuencia, el volumen reticular
presentaigualmenteun mínimo paraun 9% (atómico) de Cr. Este

comportamientoanómalo está en relación con la variación de las
constantesmagnéticasde la fase.

4) (Fe,Cr)23(C,B)6: También denominadoborocarburo. Posee
una estructuracúbica, semejantea la de las fasesM23C6 y M23B6,

en donde M representaFe y/o Or. Este borocarburopuede llegar a
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solubilizarhastaun 3%C y una cantidadvariable de Cr, en función de
la relaciónB/C [43]. Así, por ejemplo, a 8000Cel 17% de los átomos
de Fe puedenser sustituidos por Cr cuandola relación B/C es de

0,6/0,4. el 24% cuando es de 0,5/0,5 y el 100% cuando es de
0,25/0,75. La constante reticular de esta fase está fuertemente
influenciada por la relación B/C presentepara una determinada
relación Fe/Cr. La influencia del Cr sobre el parámetro de red
presenta,igual que en el casode la borocementita.un punto mínimo
para determinadasrelacionesFe/Cr.

1.2 Aleaci6nA1-6%Fe-5%Ce

Las aleacionesde basealuminio estánviviendo un resurgircon la
utilización de la SR como método alternativo de producción. Las
nuevas aleaciones, especialmente las estables a elevadas
temperaturas(en torno a 3000C),son candidatasexcepcionalespara
reemplazar a las aleaciones de base Ti en determinados
componentes de motores a reacción y turbinas, atractivo

complementadopor su mejor mecanizadoy menordensidady coste.
Las aleacionesde baseAl para aplicacionesa elevadatemperatura

requieren un reforzamiento proveniente de una relativamente
elevadafracción de volumen de fasesdispersas. Estasfasesdeben
sertérmicay cinéticamenteestablesa dichastemperaturas,esdecir
no deben sufrir transformacionesde fases ni coalescerbajo las

condiciones de servicio. En este sentido, el esfuerzo de los
investigadoresestá centrado en la elaboración de dos tipos de
aleaciones:

1) Aleacionesde basealuminio endurecidaspor dispersoidesde
óxidos del metal. La resistenciaa la tracción es elevada hasta
temperaturaspróximas a la de fusión, pero la ductilidad es limitada

debidoa la heterogéneadistribución de los dispersoidesen la matriz.

2) Aleacionesobtenidaspor solidificación rápida. Ello suponela
extensión de los límites de solubilidad de la mayoría de los
elementosaleantes,afinamientode la microestructura.reducciónde
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la segregaciónquímica, cambiosmorfológicosen la estructurade las

fasesprimarias y formación de fasesmetaestables[441. Gracias a
este método de elaboración se pueden conseguir dispersiones
homogéneasde fases intermetálicas. Esta ha sido la vía de
preparaciónelegidaen el presentetrabajo.

Desdeel punto de vista de la metalurgia física, las aleacionesde
baseAl con aplicacionesa elevadatemperaturaelaboradaspor vía de
SR, han de contar con la presenciade elementosde aleaciónque
tenganuna bajasolubilidad en Al en estadosólidoy solubilidad total

en estadoliquido. Además,han de tener pequeñasvelocidadesde
difusión en Al en estadosólido, con objeto de minimizar la velocidad
de crecimientode los dispersoides. El hierro y el cerio cumplenlas
condiciones anteriores. Como se observa en las Figs. 1.4 y 1.5
respectivamente,la máxima solubilidad de Fe en Al es 0,027%
(atómico) a 6550C.y 0,01 % (atómico) a 6390C parael caso del Ce.
Por SR, la solubilidad de Fe en Al puede incrementarsehasta un
4,4% (atómico) y la del Ce hastaun 1.9% (atómico) [45]. En la Tabla
1.4. quecompilalos datosde difusión de algunoselementosenAl en
estadosólido, puedecomprobarsela baja difusividad del Ce en Al.
En la tabla se presentan,igualmente, los datos de otros elementos

presentesen las aleacionesde las series2000 y 7000, pudiéndose
comprobarque parauna temperaturadada,4500C, estoselementos
difunden un ordeny cuatro ordenesde magnitudmás rápido que el

Fey el Ce, respectivamente
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Tabla 1.4: Datosde difusión devarios elementosenAl.

Elemento Temp.

[0C1

Do

[m2/s]

[

kJ/molj

D(4500C)

[m2/s]

Fe 20-642 0,12~10~ 134,8 2.6.10-15

Ce 450-630 1,9 .10-10 111,3 1,9.10-18

Cu 300-500 3,3 uo4 146,5 1.0.10-14

Zn 300-500 4,0 •io-7 100.5 2,5.10-14

Mg 300-500 6,3 ío6 113.0 4,9.10í4
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1.2.1 Diagramasde equilibrio y estructuras cristalinas

En las Figs. 1.4 - 1.7 se presentanlos diagramasde equilibrio
binario que sepuedenestablecerentre los elementosprincipalesde
la aleaciónAl-Fe-Ce. Respectoal sistemaAl-Fe hayque señalarque la

estequiometriade la fase de equilibrio Al3Fe, que solidifíca como
fase primaria para concentraciones en Fe superiores a 0,9%
(atómico). respondemása la fórmula Al13Fe4 queaAl3Fe [46].

Del diagramade equilibrio ternario Al-Fe-Ce, en su esquinarica
en Al, se conoce sólamentela sección isoterma a 500

0C, que se
reproduceen la Fig. 1.7. De acuerdocon la misma, únicamente

existe una fase intermetálica ternaria en equilibrio con Al. que
respondea la estequiometría ~

0Fe2Ce.

La velocidadde solidificación tiene unaparticular importanciaen
la formaciónde las fasesestablesen estetipo de aleaciones. Así, en

aleacionesbinarias Al-Fe y para concentracionesen Fe por encima
del 5%, se suprime la formación del eutéctico Al-Al 13Fe4 y se
sustituye por el eutéctico Al-Al6Fe, donde Al6Fe es una fase
metaestable[491.

Las característicascristalográficas de las fases, tanto estables
comometaestables,quesepuedenpresentarenla aleaciónestudiada

sehanresumidoen la Tabla 1.5.
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Tabla 1.5: Datos cristalográficos de diversas fases establesy
metaestablesdel sistemaAl-Fe-Ce.

Fase Estructura Grupoespacial Parám.red Ref
[nm]

ccc

monoclínica

a = 0,4049

a = 1,5489C2/m

b = 0,8083
c = 1,2476

03 = 107043t)

Al10Fe2Ce ortorrómbica Cmcm ó Cmc2 a = 0,894
b = 1,022
c = 0,906

ortorrómbica Cmcm a = 0,6446

b = 0,7440

c = 0,8779

*
Al-Fe-Ce-1 simetriade orden 5 [51]

Al-Fe-Ce-2* ortorrómbica Cmmm, a = 0,894

Cmm2 ó C222 b = 1,022
c=0,42

Al

Al13Fe4

[37]

[50]

e
Al6Fe

[51]

[52]

[51]

* Fasemetaestable
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2 Método experimental

2.1 Preparación de las aleaciones

Se han preparadodos aleacionesdistintas: una de basehierro y
otra de basealuminio. En amboscasos,seha recurridoa técnicasde

solidificación rápida para su elaboración. Además, en el caso
concreto de la aleación de base hierro, se preparó otra aleación
mediante técnicasconvencionalesde fusión y coladaen la que se
probarondiferentestratamientostermomecánicos.

La preparación de las aleacionespulvimetalúrgicas por SR se
realizó medianteel procesode atomizacióncon gas. En el casode la

aleaciónde basealuminio se utilizó también la técnicade la rueda
(melt spinning).

La atomización requiere la obtención previa de la aleación por
métodostradicionalesde fusióny colada. La fusión sellevó a caboen
un horno de inducción en atmósferade argón a partir de hierro
electrolítico, carbóny boruro de hierro en el caso de la aleaciónde

base hierro, y de aluminio del 99,95%, hierro electrolítico y cerio,
en el casode la aleaciónde basealuminio.

La atomización de ambas aleaciones se realizó con argón.
Previamente,y en el caso concreto de la aleación de base Al, se

efectuó un ensayo de atomizacióncon agua, resultandopartículas
irregulares, grandesy de morfología incontrolada, como se verá
posteriormente. Tras su estudio metalográfico, se decidió por la

atomizacióncon argán, que esun gasinerte frente alos aleantesde
ambasaleaciones,poseepropiedadestérmicasadecuadasy, además,
es relativamente barato [53]. Producto de la atomización son
finísimaspartículasde polvo con un diámetromedio de 20 gm para

la aleaciónde baseFe, y de 67 gm parala aleacióndebaseAl.
La preparaciónde cintas de la aleaciónde baseAl se efectuó por

el método de la rueda, a partir de material atomizadoy compactado
por extrusión. Se utilizó una rueda de cobre, de 500 mm de

diámetroy 50 mm de anchura,girandoauna velocidadperiférica de
25 m/s, y un crisol de cuarzocon un orificio circular para la salida
del caldo de 0,5 mm de diámetro,separadode la ruedauna distancia

comprendidaentre 2 y 5 mm. Se empleó argón. a la presión de
220 mbar, comogaspropulsor.
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resumido las condicionesde compactacióny tamaño de partículade

polvo, d~. empleadoen cadacaso. En la Fig. 2.1 se puedeobservare]
aspecto de la cápsula antes y después de la compactación

(7000C/200MPa). La cápsulase contrajoun 13% comoconsecuencia
de la compactaciónisostática.

Una porción del polvo de aleación de base Fe se compactópor

extrusión directa. Para ello, fue encapsulado,compactadoen frío.
precalentadoy evacuadocomo se indicó anteriormente. Despuésde
diversos ensayos infructuosos, se determinaron las condiciones
óptimas de extrusión, a una temperatura de aproximadamente
10500C y con un grado de reducción del 84%, es decir con una

relaciónS~: S=6,25:1, dondeSeslaseccióninstantáneayS~
la seccióninicial.

Tabla 2.1: Resumende las condiciones de compactacióndel

polvo de la aleaciónde basehierro.

Tamañode
partícula

Método de
compactación

Condicionesde
compactación

< 56 ~xm CIC 7000C/5,0h/200 MPa
56 ¡im c d~, < 90 vm CIC 7000C/2,5huSO MPa
56 hm cd~ c 90 gm CIC 9000C/2.5h/180 MPa
d .c 56 ~p Extrusión 10500C/6,25:1

56 gm cd~ < 90 p.m Extrusión 10500C/6,25:1

La compactaciónde la aleaciónde baseAl serealizó,básicamente,

por extrusióndirectaa unatemperaturade aproximadamente3000C,
con una relación S~: 5 = 12,9 : 1. Una pequeñaparte del polvo
restantesecompactópor CIC a 4000Cy unapresiónde 180 MPa. La
velocidad de calentamientoen el prensafue de 20 K/min. el tiempo

de permanenciade 7 h y la velocidad de enfriamientode 14 K/min.
No se observóuna reducción importante en las dimensionesde la
cápsuladespuésde la compactación.
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El análisis químico de la aleación de base Al, en porcentajes
másicos,dio los siguientesresultados,:

Fe: 5,89%
Ce: 5,2%
La: <0,002%
Al : Resto

Los resultadosdel análisis químico, en suselementosprincipales
de aleación,para la aleaciónde basehierro, se han resumido en la
Tabla2.2.

Tabla 2.2: Análisis químico de la aleaciónde baseFe, dado en
porcentajesmásicos.

Condición C Cr E Mn Si it
P

5
5

Colada 1,1 1,54 0,77 0,012 0,03 <20

Polvo (d~c56hm) 1,28 1,68 0,81 0,013 0.10 61 26
Polvo (56~m<d~<90~m)1,33 1,72 0.81 0,013 0,10 72 25

Extrusión (d~.c56um) 1,32 1,69 0,53 0,014 0,06 77
CIC (d~c56hm) 1,30 1,66 0,50 0,014 0,06 63

Extr.(56s.±m<d~c90hm)1.29 1,55 0,81 0,015 0,07 72

* Porcentajes expresados en ppm

2.2 Tratamientos térmicos y termomecánicos.

Los tratamientostérmicosy termomecánicosllevados a cabo en

material consolidadopara ambas aleaciones,se efectuaron en un
horno en contactocon aire y a la presiónatmosférica.

Los tratamientos térmicos realizados en material rápidamente
solidificado (cintasy polvos) sellevarona caboen ampollasde cuarzo

bajo un vacíode aproximadamente2~io2 mbar.
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En el caso del tratamientode endurecimientoen la aleaciónde

basehierro, la etapade austenízaciónsellevó a caboen un horno en
atmósferade argónparaevitar la descarburación.

Dado lo novedosay la gran variedady número de tratamientos
realizadosen los materiales,seha preferido exponerlos detallesde
estostratamientosen el capítulode resultados.

Se ha elegido de la norma DIN 8583 como criterio para
diferenciar la deformaciónen frío y en caliente. Segúnestanorma,

la deformación en caliente es aquella realizadaa una temperatura
determinada,con aporte exterior de calor independientementedel
calor generado por la propia deformación. Este criterio es

independientede la temperaturade recristalización,la cual definía,
en normas anteriores,la temperaturalímite entre deformaciónen
frío y en caliente.

2.3 Análisismetalogrífico.

Tanto en el caso del material colado como del consolidado, se
obtuvieronpequeñasprobetasmetalográficas,comoes habitual, con
ayudade unasierramecánica.

Con objeto de evitar posibles cambios microestructuralesen
polvos y cintas obtenidas por SR, se embutieron estos en frío,

empleandoun producto orgánicoque garantizaun desprendimiento

de calordespreciabledurantesu procesode solidificación,
La preparaciónde las probetaspara análisis metalográfíco,tanto

por microscopiaelectrónica de barrido (MEB) como óptica, fue la
tradicional. Los reactivos de ataque químico empleadospara la

aleaciónFe-O.8%B-1 ,3%C-1 ,6%Cr fueronlos siguientes:

1) Microestructuraen general[54]:

Nital
97m1 H20
3m1 HNO3
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Picral
100 ml etanol

4 g C6H2(OH)(N02)3 (Ac. pícrico)

V2A-Beize
100 ml H20
100 ml HCl
lOmí HNO3

0,3 ml Vogeis Sparbeize(inhibidor)

2) Fronterasde granode ferrita:

Nital seguidode Picral

3) Borocementita/borocarburos(sin atacarla martensita)
100 ml Etanol

10 ml H202
imí HF

4) Martensitaen estructurastempladas:
100 ml H20

8g Na2S2O5

Los reactivos de ataqueutilizados para poner de manifiesto la
microestructurade la aleaciónAl-6%Fe-5%Ce,fueron los siguientes:

1) ReactivoKeller [551
100 ml 1420
2,5 ml HNO3

1,5 ml HCl

0,5 ml HE

2) a) 75 ml H20
25g NaOH

b) 100 ml de la disoluciónanterior
2 g C6H2(OH)(N02)3 (Ac. pícrico)



24

Para el examen por microscopia electrónica de transmisión
(MET) del material consolidado de la aleación de base Al, se
prepararon discos de 3 mm de diámetro, adelgazándolos
manualmentepor desbaste hasta aproximadamente100 I.tm. El
proceso de adelgazamientofinal y pulido se realizó en una celda

electrolíticaa 320C, 20 V, empleandola técnicade electropulidode
doble chorroy con una disolución de 2/3 de metanoly 1/3 de ácido
nítrico como electrolito. En algunasde las probetasse identificaron

los precipitadosmedianteanálisis de energíadispersivay difracción
de electronesen ausenciade la matriz de Al. Para ello, seutilizó la
técnicade ataquequímico profundo de la matriz con una disolución
al 10% de NaOH a una temperatura de aproximadamente600C
duranteunos50 segundos,y posteriorextracciónde los precipitados
con una laca especial.Las cintas de Al se examinaronpor sus dos
caras,protegiendouna de ellasy realizandoel adelgazamientopor la
otra.

La cuantificaciónde la microestructurase realizó de acuerdocon
los métodosdescritosen la literatura [56,571.

2.4 Análisis de rayos X

Los análisispreviosde rayos X se llevarona cabo, de acuerdocon

la técnica de Debye-Scherrer,con ayuda de una cámara de polvo.
Sin embargo, este método se abandonóya que tanto la preparación
de la muestracomo la evaluación de las líneas es muy laboriosay

ofrece menosseguridadque la técnicadifractométrica. En el caso
de la aleaciónde base Fe, los ensayosde difracción de rayos X se
llevarona caboa temperaturaambiente,con tubo de cobalto.bajo una

tensión de 35 kV. una corriente de 30 mA, monocromador de
cuarzo,y unavelocidadde avancede 0.2 grados/mm. En el caso de
la aleaciónde Al, se eligió una radiaciónde Cu con filtro de LiF, a

40 kV y 20 mA.
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2.5 Análisis térmicoy calorimétrico

Los ensayos para la determinación de la temperatura de

transición de las fases presentes, se efectuó mediante análisis
térmico diferencial (ATD) y calorimetríadiferencial (CD). Ambos se
llevaron a cabo con velocidadesde calentamientoy enfriamiento

constantesde 10 K/min, empleandoalúmina y el propio crisol de
aluminio, respectivamente,comosustanciapatrón. El ATD se llevó a
cabo en atmósferade argán en tanto que con la CD se trabajó en
atmósferade nitrógeno. Parael cálculo de la energía de activación
puestaen juego en una reacciónconcreta,se realizaronensayosen
un amplio abanicode velocidadesde calentamiento,de acuerdocon
el método de Kissinger (58,591,estableciendolos limites de acuerdo
con las propiaslimitacionesdel aparatoy de la aleación.

2.6 Propiedadesfisicas

El coeficiente de dilatación lineal térmica se determinó con un

sistemade medida termomecánico,en un intervalo de temperatura
desdetemperaturaambientehasta 10000C (6000C en el caso de la
aleación de base Al) y en atmósfera de argón para minimizar la
oxidación. El módulo de elasticidad se determinó a temperatura

ambientepor ultrasonidos[60,61], y en un intervalo de temperatura

desdetemperaturaambientehasta 10000C (6000C en el caso de la
aleación base Al) mediante el método de las frecuencias de
resonancia[62]. Dadaslas característicasdel horno del aparato,no

sepuedenrealizar las medidasa temperaturaelevadaen atmósfera
inerte. Las característicasde las probetas utilizadas se dan en la
Fig. 2.2.
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1= 100 mm

h d= lOmm
6 mm

lmm
Fig. 2.2: Características de la probeta utilizada para la

determinación del módulo de elasticidad por el método de las
frecuenciasde resonancia.

La densidad se determinó experimentalmente con una
microbalanza(error de balanza: ±21 gg), medianteel método de la
balanzahidrostática.

2.7 Propiedadesmecánicas

La medidade durezay microdurezaVickers en materialcompacto
se realizó en superficies pulidas, de acuerdo con la norma DIN

50133, aplicandodiferentescargasdurantediferentestiempos. En
el caso particular de material en forma de cintas y polvo se
emplearonpequeñascargasy tiemposmenores.

La microdurezade algunas fraccionesde partículas de polvo y
cintas de la aleaciónde baseAl seha medido ademáscon ayuda de

un nanopenetrador.de acuerdocon el métododescritopor Nix y col.

163, 64]. En la Fig. 2.3 se da una representaciónesquemáticadel
modo de funcionamiento del nanopenetrador. El penetrador

utilizado por este método de determinación de propiedades
mecánicases una pirámide de diamantede basetriangular con una
relación área/alturasimilar a la de la pirámide Vickers tradicional.
La fuerza impuestaen la columnaesproporcionadapor un conjunto

bobina-imán,cuyaresoluciónestácomprendidaentre0.25y 0,5 uN.
La capacidadde resolución en la detecciónde los desplazamientos
de la pirámide, medidos medianteun sistema de pletinas, es de
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0,2 a 0,3 nm. El ensayo comienza cuando el penetrador se
encuentraen la superficie de la probeta. Entonces,se aplica una

cargaa velocidadconstantehastaqueel penetradorseencuentraa la
profundidad deseada, se mantiene bajo esas condiciones un
determinadoperiodo de tiempo, transcurridoel cual se descargael
sistema, por lo general, a la misma velocidad de carga. En el

presentetrabajo se realizaronensayosa profundidadesfijas de entre
600 y 200 nm, a velocidadesde aplicación de la cargay descarga

comprendidaentre 3 y 6 nm/s y un tiempo de permanenciaa la
profundidad deseadade 10 s. Una huella típica realizadaen una
cinta de aleaciónAl-6%Fe-5%Ceseda en la Fig. 2.4

Fig. 2.3: Representación esquemática del mecanismo de

indentaciónde un nanopenetrador(631.

Suspending
Sp;ings
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Los ensayosmecánicosde tracción se han llevado a cabo en
material compacto empleando tanto probetas de superficie plana
comocircular (Fig. 2.6ay b) mecanizadasenla dirección paralelaala
de laminacióno extrusión. Mediante ensayosde tracción se obtuvo
la deformación ingenieril, e, como e = (1 -

1o~’1o’ donde 1 es la
longitud instantáneade la probetay l~ la longitud inicial. A partir de

e, seobtuvo la deformaciónreal, e. comoc=ln(1+e).

En ensayosde tracción se determinó,también, la resistenciaa la

tracción. Rm, el límite elásticoconvencional,Rp
02, el alargamiento

a rotura, A, y la estricción, Z. Los ensayosa elevadatemperaturase
realizaron con una sobrepresión de argón para minimizar la

oxidación.

a)

35

b)

lo

Fig. 2.6: Características de las probetas de
(dimensionesen mm): a) secciónplana, b) seccióncircular.

tracción

a•2,Smrn Rz2,5
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Asimismo, se obtuvo el exponente de la velocidad de

deformación,m, a partir de la ecuación,a = K . ~m, dondea es la

tensión de fluencia (ci = F/S, dondeF es la carga), ~ la velocidad de

deformación (é = daldt), y K una constante del material. Dicho

exponenteseha obtenidoa partir de ensayosde traccióna velocidad
de deformaciónvariabley temperaturaconstante.

En todos los casos,las dimensionesde las probetasutilizadasson
las indicadas en la Fig. 2.6a. Todos los ensayosse realizaronde

acuerdo con el método desarrollado por Walzer y Sherby [65]
consistenteen deformar la probetainicialmente a una velocidad de
deformaciónmediaparareducirla,una vez quela microestructurase
ha estabilizado,hasta la velocidad de deformación de ensayomás

baja. La energíade activación, Q, ligada al procesode fluencia se

determinó para un valor de o/E constante, de acuerdo con la

expresiónQ = R d(ln ~)¡ d(1/T), dondeR es la constantede los

gases(8.316 J/mol) y T esla temperaturaabsoluta1661.
Los ensayosparala determinaciónde la resilienciase efectuaron

por Impacto Charpy. de acuerdo con la norma DIN 50115. Las
probetas utilizadas fueron las denominadas ISO-V, cuyas
característicasvienenindicadasen la Fig. 2.7.

—27. 5: o.
RQ2S:o.o25

a
2

450.7’

ng. 2.7: Característicasde las probetas empleadaspara los

ensayosde impactoCharpy.
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2.8 OxidaciÓn

El comportamientoante la oxidaciónsedeterminósólo en el caso

de la aleaciónde baseFe.
Se efectuaronensayosisol

convencionalen atmósferade

probetasse eligieron con una
superficiesse prepararonsigu
preparaciónmetalográfica.rea
diamantede 1 >xm. Las probel

introdujeron en crisoles col
Después de permaneceren
conjunto probeta-crisol se dej<
continuación. Este proceso
aproximadamente300 h. La
diferenciarespectoal pesoinic

Mediante este método se p
del comportamiento de la ah
oxidación.

ermos a 400 y 5000C en un horno
aire y a la presión atmsférica. Las

7elaciónsuperficie/masagrande. Sus
iendo los métodosconvencionalesde

Lizándoseel pulido final con pastade
.as asípreparadasy desengrasadas,se

~ctores hasta el final del ensayo.
1 horno un determinadotiempo, el
enfriar fuera del mismo y se pesóa

se realizó hasta un tiempo total de
gananciade peso se determinó por

ial del conjuntoprobeta-crisol.

retendehacer un análisis cualitativo
ación elaboradapor SR frente a la
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Las fasespresentes,determinadaspor difracción de rayos X, son

ferrita, cementita (M3C, donde M = Fe, Cr) y un borocarburode
estequiometríacompleja (M23X6, donde M = Fe, Cr; X = C, B).
La distribución de los elementos determinada mediante análisis
semicuantitativoconuna microsondaelectrónica,ponede manifiesto
la concentraciónde Cr y B en espaciosinterdendríticos. La distancia

media entre brazos secundariosde las dendritasde la aleación en
estado de colada es de 13,1 gm, lo que suponeuna velocidad de

enfriamiento comprendidaentre3.101 y 3.102 K• 54 de acuerdo

con estudiossobresolidificación de aceros[67].

b) Tratamientostermomecánicos

Con la aleaciónFe-0,8%B-1,3%C--1,6%Crse practicarondiversos
tratamientostermomecánicos,cuyo objetivo es la obtenciónde una
microestructuraapta para una conformación superplástica. Para
ello, es prerrequisito importante tener una microestructura de

pequeños granos Cc 10 hm) y una segunda fase fina y
homogéneamentedispersa.

Los tratamientos termomecánicos se idearon en base a los

desarrolladospor Sherby y col. para la obtención de estructuras
semejantesen aceros de ultraalto contenido de carbono, y en
fundicionesblancas165.68].

Los tratamientos termomecánicos se realizaron

fundamentalmenteen dosetapas. La primeraetapaen todosellos es
común, y consiste en la deformación por forja o por laminado a
temperaturasde aproximadamente1050

0C y posteriorenfriamiento

al aire. Esta deformación destruye la estructura dendrítica de
colada, formando perlita laminary grandesborocarburos.No se ha
observado una diferencia apreciable ni en tamaño ni en la
distribución de los últimos por efecto del tipo de proceso de
conformación. La segundaetapase completó a través de cuatrovías
diferentes:
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Parael estudiode las propiedadesdel material seeligió la vía 1 de
las cuatro indicadas anteriormente. Concretamente,el bloque

coladose laminó a aproximadamente10500C. e = -2,8 110%/paso).

seguido de una laminación desde9500C hasta 6700C con e = -1.

Finalmente,se estabilizó la microestructuracon un tratamiento de

lh a 7300C.
La microestructuraobtenida,que sepuedeobservaren la Fig. 3.7,

y en mayor detalle en la Fig. 3.8. consistede borocarburos,ferrita, y
cementitaglobular. El 26% de los borocarburostienenun tamaño
inferior a 10 gm, el 42% entre 10 y 25 gm, y el 32% superiora 25
gm. El resto del material estáintegrado por ferrita con un tamaño

de grano,L (medido como longitud mediainterceptada),de 1,9 ¡sm
y forma equiaxial, y pequeñísimaspartículas de cementitaglobular
de 0,5 ~.im de diámetro medio localizadas fundamentalmenteen
fronteras de grano de la ferrita. En zonas que rodean los

borocarburosgrandes,seproduceun empobrecimientoen partículas
de cementita,y frecuentementela ausenciatotal de ellas. En estas
zonas L = 2,5 gm. La temperaturadel comienzo de la reacción
eutectoide(A

1) se ha fijado, a partir de medidasde dilatometría, en
746

0C concluyendo a los 7620C. La temperatura de solidus es
1 1400C.
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La aleación, una vez atomizada,fue tamizaday dividida en dos
fraccionescorrespondientesa diámetros de partícula superiorese
inferiores a 56 gm. La distribución de clases de tamañospara la
fracción inferior a 56 gm. representadajunto con el porcentaje
acumuladoen la Fig. 3.10. muestraque aproximadamenteel 90% de
las partículasde estafracciónposeenun diámetroinferior a 32 gm,
de las que cerca del 50% tienen un diámetroque oscila entre 20 y
32 hm.
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Fl~. 3.10: Distribución de clases y porcentaje acumulado en
función del tamaño de partícula de la aleación Fe-0,8%B-1,3%C-

1.6%Cratomizadacon argón.

La estructura de solidificación del polvo es dendrítica. Se han

encontrado,no obstante,estructurasequiaxialesfundamentalmente
en partículascomprendidasentre 56 y 90 gm. En las Figs. 3.11 y
3.12 se muestranmicrografíastípicas que se obtienenpara el caso
de partículas de d~c56 um y 90um<d~ c 56~im.
respectivamente.
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La temperaturade transformaciónde las reaccionessedetermino
mediante ATD y CD. El termograma de calentamiento, que es
semejantepara las diferentesfraccionesde polvo, presentados picos
exotérmicos a 145 y 2770C, y tres endotérmicos,a 740, 1065 y

1 1320C (velocidadde calentamiento:10 K/min). En el termograma
de enfriamientono sereproducenlos dos picos exotérmicos,lo cual
demuestrael caracterirreversible de las reacciones. La energíade

activación de las mismas es de 66 kJ/mol y 130 kJ/mol.
respectivamente. Como se verá en la discusión de resultados, estas

reaccionescorrespondena las dos primeras etapas del revenido
típicas, por otra parte, de acerosaustenizadosy templados. En la
Fig. 3.15 sehan representadolos diagramasde Kissingerparaambas

reacciones,en donde4 es la velocidadde calentamientoen K/min y

Tp la temperaturaabsolutadel pico.

a) b)

2.2 2.4
1W3/Tp (K-t

2.6 2.8
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—12.5
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Fig. 3.15: Diagramade Kissinger para: a) la primera
revenido (Q = 66 kJ/mol). y b) segunda etapa del
(Q = 130 kJ/mol).
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Tabla 3.1: Resumende las fases identificadas en el polvo de
partida y despuésde un tratamientode revenido.

Fases--> Ferrita Marten- M
M

3C Austenita M
M3X

M
M23X6

Estado sita Retenida

Polvo atomiz. X X X x x x

Polvo revenido:

300
0C/lh X X X X X

4000C/lh X X X X
6000C/lh X X X X

* M
3C : (Fe,Cr)3C

M3X (Fe,Cr)3(C,13)
M23X6 : (Fe,Cr)23(C,B)6

3.1.1.3 Material compactado

a) Material compactadopor CIC

El examen metalográfico de probetas pulidas y sin atacar del
material compactadopor CIC pone de manifiesto la presenciade

pequeñosporos en puntos de confluencia triple de partículas de
polvo. El ataque con nital no sólo revela la microestructuradel
materia] sino que ademásdelimita los contornos periféricos de las
antiguas partículas de polvo. La compactaciónprácticamenteno

destruye la microestructura dendrítica de solidificación de las
partículasde polvo de procedencia.

La compactación de polvo de tamaño d~= 56 gm a 700
0C.

confierea la aleaciónuna microestructuraconsistentede pequeños
granosde ferrita y de una fasedura formadapor borocarburos,del
tipo M

23C6. según se observa en la Fig. 3.17. Después de un
tratamientoestabilizadorde la microestructurade 730

0C/l It seha
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medido una fracción de volumen de ferrita del 51,1%, con un
tamaño de granoL = 1 gm. En la Fig. 3.18 se ha representadola
distribución de clases y el porcentaje acumulado en función del
tamañode grano. La separaciónmediaentre partículasde fase dura

es de 1,2 ±0,3 ~m. La temperaturade la transformaciónferrita-
austenita,medida por dilatometría, es de 7380C. Otras reacciones
en estado sólido, identificadas por ATD, se presentan para
temperaturas medias de aproximadamente 860 y 10600C. La

temperaturade soliduses de 1 1300C.
Las microestructurasde los materialescompactadospor CUZ a

700 y 9000C procedentede polvo de tamañocomprendidoentre 56

y 90 ~m son semejantesa las comentadasanteriormente,desdeel

punto de vista de la naturalezade las fasespresentes.En el casode
la compactación a 7000C, la microestructura consiste de
borocarburos (de 2 a 5 ~m de tamaño) y granos de ferrita de
pequeñotamañodecoradospor cementitaglobular. En el casode la

compactacióna 9000C, la microestructuraes más gruesaque en el
caso anterior, consistiendode borocarburosy granosde ferrita de
aproximadamenteel mismo tamaño (L 5 hm), decoradospor
perlita laminar.

En material procedente de polvo de tamaño 56 ~xm =d~ <

90 ~m compactado a 700 y 9000C. se realizó un tratamiento
térmico con objeto de eliminar las partículas de cementitay dejar
una microestructuraformada por borocarburosy ferrita atractiva
para un comportamiento superplástico. El tratamiento fue de
7650C/ 1 h /aire, seguidode otro a 730”C/1 h/aire, paraestabilizar

la microestructura. Los objetivosprevistossecumplenen el casode
la compactacióna 700”C, aún y cuando la microestructura crece
ligeramente. Sin embargo, lo más que se consigueen el material

compactadoa 9000Cconestetratamientoes globulizar la cementita.
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Fig. 3.20: Porcentajeacumulado y distribución de clases en

función del tamaño de partícula de borocarburosde la aleación
compactada por extrusión, procedente de polvo de tamaño
d .C56hm.

Despuésde este tratamiento, la totalidad de la perlita laminar
desaparece, quedando islas con perlita globular. El mismo
tratamientodurante4,5 h conducea la esferoidizaciónparcial de la

cementita. La microestructurade la aleacióndespuésde esteúltimo
tratamiento consiste en ferrita. cementita M3C. y borocarburo
M23X6. El tamañode granoferrítico estácomprendidoentre2 y 3
hm. El tamañomedio de los borocarburoses de 6 ~m. en tanto que

la longitud mediaentreellos varíaentre 2,5 y 5 sim. Los resultados
de AID y dilatometría son análogosa los del material compactado
por CIC.

3.1.1.4 ‘rrataniientos térmicos de austenizacióny revenido

Los tratamientostérmicos de austenizacióny revenido del acero

Fe-O,8%B-l,3%C-1,6%Crse llevaron a cabo en material compactado
por extrusióny CIC (en amboscasosd~ c 5Ggm).

Básicamente,los tratamientosconsistieronen una austenización

seguidade temple en agua (el aguaconteníasiempre20
0/o NaCí). El

tratamientosecompletó con un revenido en diferentescondiciones.
En la Tabla 3.2 se han resumido las condicionesde austenización

ensayadas.

0 0,5 1 1,5 2 2.5 3 3.5 4

Tamaño do parlicula. II (i’m>
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Tabla 3.2: Condicionesde austenización.

Temperatura [0C1 800 800 850 850 900 1095 1095 1095

Tiempo [mm] 60 120 30 60 60 10 20 80

La austenizacióna 800’C/60 mm/agua no aporta variaciones
importantesen la morfología de la microestructurade la aleación
compactadapor dc. La austenizacióna esta temperaturadurante
2 h destruye tan sólo una pequeñaporción de las dendritas de
origen. En amboscasos,las fasesdetectadaspor difracción de rayos
X son martensita/ferrita y el borocarburo M

23X6. Estas

observaciones son igualmente válidas para el caso de la austenización
a 850

0C. Los contornos de las antiguaspartículas de polvo son
perfectamenteidentificables despuésde estostratamientos.

La austenizacióna 9000C/60mm/aguadestruyegran partede la
estructuradendrítica. Por difracción de rayos X se ha identificado
martensita/ferrita, M

23C6, austenita retenida y M3X (los picos de

estasdosúltimas fasessonmuy débilesen intensidad).
En la Tabla 3.3 se han resumido las fases encontradaspor

difracción de rayos X despuésde la austenizacióny previamentea

ella. Además,en la Tabla 3.4 se da el valor 28 (radiaciónKa del Co)

para la difracción producidapor el plano (101) de la martensitaen
función de las condicionesde austenización.
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Tabla 3.3: Relaciónde fasesidentificadaspor difracción de rayos

X despuésde la austenizacióny previamentea la misma.

Fases—> Ferrita Marten-
M

M
3C Austenita

M

M3X

M

M23X6

Estado sita Retenida

Material compactadopor:
CIC X X
Extrusión X X x

Material austenizado:

800
0C/6omin X X x

8200C/S0mmn X X x
8200C/6omin X X x
8500C/3omin X X X
8500C/6omin X X X
9000C/6Ommn X X X X X

10950C/lOmmn X X X X X

* M

3C : (Fe,Cr)3C

M3X : (Fe,Cr)3(C,B)
M23X6 : (Fe,Cr)23(C,B)6

La austenizacióna 1095
0C ofrece resultadosdiferentes. A esta

temperaturala difusión es importantey 110 mm son suficientespara
destruir totalmente la estructura dendrítica, dando origen a

partículas de borocementita de forma irregular que crecen
espectacularmentecon el tiempo de austenización,como se vera
más adelante. Con este tratamiento desaparecenlos contornosde
las antiguaspartículasde polvo, si bien sigueexistiendoporosidaden

puntos de triple confluencia, la cual aumenta con el tiempo de

tratamiento.
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Tabla 3.4: Variación del ángulo 2~ difractado por el plano (101)

de la ferrita/martensita en función de las condiciones de
austenización.

Condicionesde

austenización

Angulo 2~ (KcxCo)

(101)

8000C/60mm/agua 5 1.88
8500C/60mm/agua 51.98
9000C/60mmn/agua 51,98

10950C/60mm/agua 51,40

En el caso de la aleación compactadapor extrusión, que no
presentala mismaestructurade partidaque la compactadapor Cíe,
cabedestacarel crecimientode las partículasde borocementitacon
el tiempo de tratamiento. No obstante,la austenizacióna 10950Cno
es suficientementesevera como para destruir completamentelas
heterogeneidadesprocedentesde la extrusión. En la Fig. 3.21 se

tiene una partícula extremadamentepequeñade polvo de aleación
Fe-O,8%B-1,3%C-1,6%Cr(confirmado por microanálisis) que no

sólo resistió la extrusión sino que ademásfue capazde resistir el
tratamientode 10 mm a 10950C.

Se han observadoheterogeneidadesestructuralescon el tiempo

de tratamiento. Para un tiempo de tratamiento, t, de 10 mm a
10950C, la microestructuraesuniforme y homogéneaa lo ancho de
la probeta. Parat = 20 mm sediferencianperfectamentedos zonas

por el tamaño de la borocementita:un núcleo, que ocupa la mayor
partede la sección,y unazonaexterior periférica, con un tamañode
partícula claramentemáspequeño. Para t = 80 mm crece la capa
periférica. Estas observacionesson corroboradaspor medidas de
dureza,comoseveráen el capitulo3.1.5.4.
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Fig. 3.22: Variación de parámetrosmicroestructuralescon el
tiempo de tratamiento a 109500: a) Variación de la fracción de
volumen (Vv) y del áreade la superficiepor unidad de volumen (Sv),
b) Variación del tamañode las partículasde borocementita.

La microestructuratípica del materialcompactadopor extrusióny

austenizadodurante10 mm a 1095~C,semuestraen la Fig. 3.23. en

donde la matriz es martensiticay las partículas, que resistenel
ataque, borocementita(M3X). El tamaño de estas últimas es de

1,7 gm. ocupandouna fracción de volumen del 18%. En algunas
zonasde la probetaseha identificadometalográficamente.junto con

martensita,aciculasde bainita, comoseobservaen la Fig. 3.24.
Como ya se indicó anteriormente,las fasespresentesdetectadas

por difracción de rayos X (Tabla 3.3) son borocementita (M3X),
fenita/martensita,austenitareteniday cementita(M3C). Los picos

de esta última son de muy pocaintensidad. No obstante,la fase es
claramenteidentificable.
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La observaciónde la microestructura por MEB despuésde un
revenido a 1500C/1 h/aire revela la ligera destrucciónde la matriz

martensítica. No sehan detectadopartículasde carburosa travésde
MEB y difracción de rayos X. Para 30000/1 h el ataquecon nital
revelarápidamentelas zonasque alojaronla martensitainicial, como

semuestraen la Fig. 3.25. La observaciónde la probetaa travésde
MEB permite la resolución de los precipitados, constatándosela

presenciade precipitadosde carburosfundamentalmentea lo largo
de las direcciones de las placas max-tensíticas originales. La
observaciónpor MEB de la microestructurade la probetarevenidaa
50000/1h/aire muestrael crecimientode las partículasde carburos,
que siguensiendopequeñas(c 0,2 gm). Las fasesidentificadaspor
rayos X despuésde cadarevenido se han resumidoen la Tabla 3.5.

En la Tabla3.6 se da la variacióndel ángulo 28 (KaCo) difractadopor

el plano (101) de la martensitay el correspondienteal plano (110)
de la ferrita.

La estabilidad térmica se ha seguido, adicionalmente, por

dilatometríay CD. El análisisdilatométricodel material austenizado
y templadoen aguapermiteseguirla evoluciónde las reaccionesque
seproducendurante el revenido,así comofijar las temperaturasde
comienzoy fin de algunasde ellas, mediantedesviacionesde la curva
respecto de la línea base. La Fig. 3.26 reproduce la curva

dilatométrica del material extruido y austenizado a 109500/
10 mm/aguadesde20 hasta40000. La curva se caracterizapor dos
puntos de contracción de volumen, ambos muy suaves,
aproximadamentea 160 y 3100C. A partir de 40000 la curva es la
típica de los aceros. Por debajo de 40000 la forma de la curva

dilatométrica recuerda, en cierta manera, las típicas curvas de
acerosde contenidomedio en carbono,lo que no estámuy lejos de
la realidad teniendo en cuentaque gran parte del carbono de la

aleaciónse encuentraen forma de carburos,los cualesocupanuna
fracción de volumen del 18%. El termogramade AID, reproducido

en la Fig. 3.27, se caracterizapor dos picos exotérmicosa 145 y
27700. Este termogramaes totalmentecomparablecon el del polvo
reciénatomizado.
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Tabla 3.6: Variación del ángulo 28 difractado por el plano (101)

de la martensitay (110) de la ferrita en función de las condiciones

de revenido. Austenización: 1095~C/10 mm/agua.RadiaciónICaCo.

Condiciones

de revenido

28(101)

Martensita

28(110)

Ferrita

1000C/2h/aire 52.00
2000C/2h/aire 52,13
40000/2h/aire 52,30

50000/2h/aire 52,30
60000/2h/aire 52,32
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3.26: Curvadilatométricadel
material austenizadoa 10950C/l0
mm/agua. Velocidad de calenta-
miento: 10 K/min.

Fig. 3.27: TermogramaAID del
material austenizadoa 10950C/
10 mm/agua. Velocidadde
calentamiento:10 K/min.
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3.1.2 MÓdulo de elasticidad

El módulo de elasticidad, E, de la aleación Fe-0,8%B-1,3%C-
1,6%Cr a temperatura ambiente,medido por ultrasonidos, es de
207 GPa. Por el método de las frecuenciasde resonanciase ha

obtenido un valor de 212 GPa. La variación del módulo de
elasticidadcon la temperaturadesde20 hasta 100000,determinado
por el método de las frecuenciasde resonancia,seha representado
en la Fig. 3.28. Este valor disminuye paulatinamente hasta
temperaturaspor debajode la A1 y másrápidamentea temperaturas
por encima de esta, como es habitual en aceros. Los valores del
módulo de elasticidad hasta 70000 son comparables con los
obtenidospor Kóster para hierro puro [691 y por Kagawa para la

aleaciónFe-0.6%C-2%Cr[70], y un 10% superioresa los medidos

por estosúltimos en aleacionesFe-2%C-2%Cr.
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Fig. 3.28: Dependenciadel módulode elasticidadde la aleación
Fe-0,8%B-1 ,3%C-1 ,6%Cr con la temperatura.
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3.1.3 Coeficientede dilataciónlineal

El coeficiente de dilatación lineal, a, medido en un intervalo de

temperaturasdesde100 hasta10000Csepresentaen la Fig. 3.29. El

valor de aaumentalinealmentedesde20000hastaaproximadamente

7300C, temperaturaa la que disminuye como consecuenciade la
transformación eutectoide.

2%-
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a ~
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1 1 1 1

a ion 200 300 40a 500 600 700 Eco sao 1000
T (~0)

Fig. 3.29: Coeficiente de dilatación lineal de la aleación Fe-

0,8%B-1,3%C-1,6%Cren el intervalo de temperaturas100~C =1

100000.

3.1.4 Densidad

El valor de la densidad se determinó experimentalmente,y a

efectos comparativos, sólo en material compactado por extrusión
procedentede polvo con d~ < 56 ~m. Se determinóunadensidad

de 7760 kg/m3. En el casode los compactosobtenidospor CíO no

se determinó la densidad dado que el material no está libre de
porosidad. La densidadde este material detenninadomedianteel

1’00

cociente masa/volumen’,esde 7700 kg/ru3.
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En el caso de la aleación estudiada, el valor teórico de la
densidad,normalmentecalculablemediantela regla de las mezclas
(sumatorio, extendido a cada elemento, del producto de la

concentración de cada uno, expresado en tanto por ciento en
volumen, por su densidad)no es aplicable, dado que el carbonose

encuentraen forma de carburosy no de grafito. El cálculo de la
densidad teórica se ha realizado a partir de la del hierro

(7870 kg/ru3), afectadade factoresmultiplicadores[711:

Densidadteórica= DensidadFe + X
1 (f. . C~) (3.1)

en donde f1 es un factor multiplicador característico de cada

elemento y C~ la concentraciónexpresadaen tanto por ciento en
masa. En la Tabla 3.7 se dan los factores multiplicadores para
algunos elementosy las concentracioneslímite, C~, hastalas que
pueden utilizarse. La densidad, calculada de acuerdo con este

método, es de 7710 kg/m
3, si bien este valor no corresponde

exactamenteal teórico, dado que no ha podido considerarseel

efectodel boro.

Tabla 3.7: Factoresmultiplicadoresy concentracioneslímite, C~,
por cada1% en masadel elementoconsiderado[71].

Elemento f
1 C~ 1% masa]

O -0,112 1,2
Mn -0,016 2

Si - 0,068 5,5

Cu +0,031 1,5
Ni +0,002 7

Co +0,006 7
Or - 0,0083 3
W +0,048 15

Al -0,155 4.5
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3.1.5 Dureza

3.1.5.1 Estado de colada, tratamientos térmicos y
termomecánicos

Los valores de microdurezaVickers (14V02) en el interior de las

dendritas y en los espacios interdendríticos de la aleación
Fe-0,8%B-1,3%C-1.6%Cren estado de colada es, respectivamente,
de 304,4 y 584,4.

Los valores de microdureza del material tratado termo-

mecánicamenteesde 264 14V para el caso de la perlita globular. Se
han medido también durezas, fuera de esta zona, comprendidas
entre 580 y 838 14V.

3.1.5.2 Polvode aleaciÓny tratamientostérmicos

Las medidasde microdurezaVickers (HVo í) se llevaron a cabo
en partículasde polvo de la aleaciónde tamañoscomprendidosentre
56 y 90 I.J.m. En la Fig. 3.30sedanlos resultadostanto parael estado
de partida como despuésde tratamientosdurante 1 h a diferentes
temperaturas.

1402

1200

3000

820 1
E00~ o ~ ~~1

1
liii! 1 1 -1

0 200 400 600 800
1000
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Fig. 3.30: Variación de la microdurezaVickers de las partículas

de polvo de tamaño 56 gm c d~, c 90 iim con la temperaturay un

o

o

o

tiempo de tratamientode 1 h.
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3.1.5.3 MaterIal compactado

Los resultados de microdureza Vickers (14V05) del material
compactado, según el tamaño de polvo utilizado y el método y
condicionesde compactación,sehan resumidoen la Tabla 3.8. En
la Tabla 3.9 sehan resumido los valoresde la microdurezaVickers
del materialcompactadodespuésde diversostratamientostérmicos.

Tabla 3.8: MicrodurezaVickers del material compactado.

Tamañode
partícula

Compactación/
Temperatura

14\T05

c 56 gm CIC/700
0C 459

56 gm c d~ c 90 gm CIC/7000C 421
56 um c d~ c 90 I.¡m CIC/9000C 359
d c 56 um
p

Extrusión 328

56 um c d~ < 90 hm Extrusión 313
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Tabla 3.9: MicrodurezaVickers del material compactadopor CíO

despuésde diversostratamientostérmicos.

Tamañode

partícula

Compacta-

ción/T

Tratamiento

térmico

HV03

d c 56p
d < 56
p c 56

~m
gru
gm

Extrusión
Extrusión
010/70000

74500 ± 10
0C/4,Sh

74500 ± 100C/lOh

73000/lh/aire

279
224
452

56 um c d, c 90 gm 010/70000 73000/lh/aire 419
56 gm < pp c 90 gm 010/70000 (76500/lh/Wre} +

{73000/lh/aire} 358
56 gm < d~, c 90 gm 010/90000 {7650C/lh/airell +

{7300C/lh/aire} 349

3.1.5.4Tratamientos térmicos de austenlzac6ny revenido

La variación de la microdurezaVickers (1W
05) del material

compactado por extrusión (d~ .c 56 gm) para las diferentes

condicionesde austenización,se ha representadoen la Fig. 3.31. Se
observaun notableaumentode la durezadespuésde la austenización

en relacióncon los valoresobtenidosen el material recién extruido.
La Fig. 3.32 muestrala variación de la microdurezacon el tiempo de
austenizaciónpara una temperaturaconstantede 109500, tanto en
zonas centrales de las probetas (núcleo) como en las exteriores

(corona). Cabe destacarel incremento de la diferencia de dureza
entrela coronay el núcleocon el tiempo de tratamiento,ademásde
la paulatinapérdidade la durezadel núcleo.
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Fig. 3.32: Variación de la microdurezaVickers con el tiempo de
austenizaciónpara 109500. Material compactadopor CíO a 700~C,
procedentede polvo de tamañod c 56hm.
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En las Figs. 3.33 y 3.34 se ha representadola variación de la
microdurezaVickers (HV0 9 con la temperaturay el tiempo de
revenido para el material austenizadoa 80000/1 h/aguay 109500/

1 h/agua respectivamente. La Fig. 3.35 presentala variación de la
microdurezaVickers con la temperaturapara tiempos de revenido

de 100 ruin para el tratamiento109500/10mm/agua.

1000
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ci 600 —

400 -

200
10 100 1000
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Fig. 3.33: Variación de la microdureza Vickers con la
temperatura y el tiempo de revenido, partiendo de material
austenizadoa 80000/1h/agua.
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Fig. 3.35: Variación de la microdureza Vickers con la
temperatura para tiempos de revenido de 100 mm, partiendo de
materialaustenizadoa 109500/10mm/agua.
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3.1.6 Superplastlcidad

3.1.6.1 MaterIal tratado termomecánicamente

Parala evaluacióndel comportamientosuperplásticodel material

elaborado por métodos convencionalesy tratado termomecánica-
mente, se eligieron las siguientescondicionesde tratamiento (ver
capítulo3.1.1.1):

1~: Laminadoa T = 105000 = 2,8

2~: Laminadodesde95000hasta67000 =

Finalmente,la microestructurase estabilizó con un tratamientode

73000/1h.
Los resultados de los ensayos de tracción a velocidad de

deformaciónvariable realizadosa 660, 690 y 72000sepresentanen
la Fig. 3.361 La variación de la tensión real con la velocidad de

deformaciónreal, que es semejantepara las tres temperaturas,no
describe por completo la característicalínea “sigmoidal” sino tan
sólo unapartede la misma. En la Fig. 3.37serepresentala tensión
real corregidapor el módulo de elasticidaddel material, en función

de la velocidadde deformaciónreal.
La variación del valor de m frente a la velocidadde deformación

real se ha presentadoen la Fig. 3.38 para las tres temperaturas
ensayadas.Se obtienenvaloresde m =0,3 (criterio que delimita el

comportamiento superplástico), en el intervalo de temperaturas

66000 =T =72000, a velocidades de deformación extremada-

mentelentas (é =2 . 1O~<~ &í).
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En la Tabla 3.10 se dan los resultadosde los ensayosde tracción

realizadosa unavelocidadde deformacióninicial de 2,3~ io~ sL a

690, 720 y 74000. Las probetas despuésde estos ensayos no
presentanestricción.

Tabla 3.10: Alargamientoa rotura de ensayosde traccióna una

velocidadde deformacióninicial de 2,3 . 1cV5 51•

T [OC]

690

A [%]

62
720 97,5
740 97

La observaciónpor MED de las superficiesde fractura de estas

probetas,revela la presenciade zonasde deformaciónplástica, con
granosfuertementedeformados,así como de zonasfrágiles con un
tipo de rotura transcristalina. El examenmetalográficode la sección
longitudinal de las probetasde tracción, despuésdel ensayo,revelan
presenciade gran númerode cavidades,poros, y grietas, localizados
fundamentalmentetanto en los borocarburoscomo en las fronteras

de faseborocarburo-ferrita. Los granosde la faseferrítica aparecen,
por otra parte, deformadosen la dirección de tracción.
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3.1.6.2 MaterIal compactado

a) Material procedente de polvo de tamaño 56 gm c d) <

90 gm compactadopor OTO

Los ensayos con material compactadopor 010 (con polvo de

tamaño 56 ¡.im < d c 90 hm) a 700 y 900~C, se realizaronconp
objetode tantearel comportamientodel material, tanto en estadode
compactacióncomo despuésde un tratamiento térmico (76500/1h
+ 73000/1 h, ver capitulo 3.1.1.3)y decidir las condicionesfinalesde
la compactación.

Los resultados de los ensayos de tracción con cambios en la
velocidadde deformaciónrealizadosa 660, 690 y 72O~Cdel material

compactado a 700~C son totalmente comparables con los de la
aleación compactadaa 70000 con polvo de diámetro inferior a
56 gm, como se verá posteriormente. La Fig. 3.39 reproducela
velocidad de deformaciónreal frente a la tensión corregida por el
módulo de elasticidadde la aleacióncompactadapor CíO a 700 y

90000 para el ensayorealizadoa 72000. A ambastemperaturasde
compactaciónseobservanvaloresde m por encimade 0,3. Por otro
lado, en la Tabla 3.11 sehanresumidolos resultadosde los ensayos

de tracción avelocidad de deformaciónconstante. A nivel indicativo
sedan los valoresde m correspondientea cadaé obtenidosa partir

de la Fig. 3.39. La Fig. 3.40 reproducelas curvasa - é del material

compactadocompactado por 010 a 700 y 90000, así como del

material compactadoa 70000sometidoa un tratamientotérmico de
76500/1 h/aire. Los ensayosde tracción se realizaron a 72000 y

e = 59~ ~ 51

—2-lo —

-- - ~ 700
0C Fig. 3.39: Variación de ¿ con

- — ¡¡IP 9000 o/E a 72000 para la aleación

- ¡ Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr

- compactadapor 010 a 700 y
111< ¡ - 90000, procedentede polvo de

- tamaño56hmcz d~, < 9Ogm.
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Tabla 3.11: Resumen de los resultados de los ensayos de
tracción a velocidad de deformación constante, de las aleaciones

compactadaspor 010 procedentesde polvo de tamaño56 ¡~im <

.c 90 gm.

Condición T [OC] m e inicial [~-1j A [%]

010/90000 720 0,34 5,9. 10«~ 149

CIC/7000C 720 0,38 5,9~ ío-~ 260

010/70000 720 0.44 4,8~ ío-4 ss

CIC/70000+Trat.térm. 720 5,9. 129

80
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o

Deformación real
1,2 1,4

Fig. 3.40: Curvas tensión real - deformación real del material
compactadopor CíO a 700 y 90000, procedentede polvo de tamaño

56 j.±m< d~ c 90 gm.

u

u
a>

e
•0

e
a>

E—.

0 0,2 0.4 0,6 0,8 1



74

b) Material procedente de polvo de tamaño d~ .c 56 j.im
compactadopor CíO

El estudio sistemático del comportamiento superpiástico se

realizó con material compactadopor CíO a 7000(2 a partir de polvo de
tamañod c 56 ~xm.p

En las Figs. 3.41 y 3.42 se ha representadola variación de la
velocidad de deformaciónreal frente a la tensión real y la variación

de la velocidadde deformaciónreal frente ala tensiónreal corregida
con el módulo de elasticidadde la aleación,respectivamenteparala
aleaciónFe-0,8%B-1,3%C-1,6%Crprocedentede polvo de tamaño

c 56 gm. Todas las temperaturasde ensayo exceptola más
elevada,estánpor debajode la temperaturaA1.
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procedentede polvo de tamaño

d~ c56gm.
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la aleación Fe-O,8%B-1,3%C-
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Las curvas muestran una tendencia de evolución sigmoidal,
tendiendoa convergera velocidadesde deformación elevadas. La

energíade activación para la deformación,determinadapara a/E =

5 . io-4 s~ y a/E = 8 io4 s~ a partir de curvasen las que se

representala variación de la velocidadde deformacióncon el inverso

de la temperaturaabsoluta(Fig. 3.43) esde 174 kJ/mol.
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Fig. 3.43: Variación de la velocidadde deformacióncon el inverso
de la temperaturaabsolutade la aleaciónFe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr,
compactadapor OJOprocedentede polvo de tamañod~ < 56 gm.
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En la Fig. 3.44seha representadola variacióndel valor de m con
la velocidad de deformaciónreal para 660, 690 y 72000. Los puntos
estánsituados,en casi su totalidad,en la regiónde m =0,3.
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Fig. 3.44: Variación del valor m conla velocidadde deformación
real paradiversastemperaturaspor debajode la temperaturaA

1.

En las Figs. 3.45y 3.46 sepresentanlos resultadosde los ensayos

para el intervalo de temperaturas80000 =T =105000, en forma

de curvasE - ay ¿ - a/E, respectivamente.Estastemperaturasestán

todas por encima de la temperaturaA1. En la Fig. 3.47 se ha

reproducidola variación de ¿ con a en el intervalo de temperaturas

7200(2 =T =85000 con objeto de resaltar el endurecimientoque
se produce al sobrepasarla temperaturaA1 de la transformación

eutectoide. La energíade activación determinadaen el intervalo de
temperaturasentre 800 y 105000esde 184 kJ/mol.

E
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La variación del valor de m con la velocidad de deformaciónreal
paradiversastemperaturaspor encimade la A1 seda en la Fig. 3.48.
En la figura, se ha omitido intencionadamentelas curvas para850.
950 y 1050~Ccon objeto de evitar confusiones,dadala proximidad
de los puntos.
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Fig. 3.48: Variación del valor mcon la velocidad de deformación

real paradiversastemperaturaspor encimadela temperaturaA
1.

Los resultadosde los ensayosde tracción a rotura con velocidad

de deformación constantese han resumido en la Tabla 3.12. Se
observa un aumento de la ductilidad, conforme aumenta la
temperatura, independientementede la transformación ferrita-
austenita. Asimismose observa,paracadatemperatura,un aumento
de la ductilidad con la disminuciónde la velocidadde deformación.

En la Fig. 3.49se muestraunamacrografiade la probetaensayada
a tracción a 100000 y una velocidad de deformación inicial de

g,s . ío~
1 51• La rotura se produce de maneracatastrófica sin

apenas reducción en el área, lo cual se suele atribuir a la
coalescenciade cavidades.
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Tabla 3.12: Alargamiento a rotura en ensayos de tracción a
velocidad de deformación constante,del material compactadopor

CíO a partir de polvo de tamañod < 56p gm.

T [CC] einicial [s11 A 1%]

2,4~ lcr4

1,5. lcr4

5,9. 1O~

9.5 ío4

2,4• ícr4

5,9. 10-~

2,1 ícr3

9,5. ío4

2,4•

5.9. 10-a

9,5. ío~

2,4• ícr4

9,5. ío4

2.4• ícr4

2,1 . ícr3

9,5. ío4

660

690

720

750

775

1000

76

72

144

67

118

274

70

87

171

335

132

318

254

410

481

519
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c) Material procedentede tamañod c 56 i.im compactadopor
extrusión

Con este material, una vez tratado térmicamente(tratamiento

cíclico en torno a 7450(2 ± 100(2, ver capitulo 3.1.1.3). serealizaron
sólo algunosensayoscon fines comparativosa 660, 690,720y 7500(2.

En las Figs. 3.57y 3.58 serepresentala velocidadde deformación
real en función de la tensióny de la tensióncorregidapor el módulo
de elasticidad,respectivamente. Las curvas son semejantes,en

cuanto a su forma, con las del material compactadopor (21(2. La
variación del valor de m con la velocidad de deformación real

obtenidoa partir de estasfiguras se representaen la Fig. 3.59. Se
obtiene un valor máximo de m de 0,35, inferior al obtenido en el
material compactadopor (21(2. La energía de activación para la

deformación en el intervalo de a/E comprendidoentre 4 . io4 y

loo

0 0,5 1 <5 2 2.5 3 3.5 4 4<5 5

Tu»aflo de gtdflo, 1. (pon)
o 0.5 U .5 2 2.5 3 3.5 4 4.5 5 3.5 6 6,5 7

Tornafto de paniculo. t (orn)

1,5. ío3 esde 256 kJ/mol.
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Fig. 3.59: Variación de m con la velocidad de deformación,para

el materialcompactadopor extrusióny tratado térmicamente.

3.1.7 EnsayosdetracciÓn en material austenizadoy revenido

Los ensayosde traccióna velocidad de deformaciónconstantede

4.8 io-4 &í y a temperaturaambiente, se llevaron a cabo en

material en diferentes condiciones de revenido. Previamentese
realizó una austenizaciónbajo las condiciones: 1095~C (argón)/
10 mm/agua. Estos ensayosse realizaronen material compactado
por extrusión procedentede polvo de tamañod~ < 56hm.

Los resultados,puedenresumirseen los siguientespuntos:

1) Las probetas de material revenido hasta 400~C/2 h/aire,

rompenclaramentedurantela deformaciónelástica.

2) Las probetasde material revenido a 5000(2/2h/aiire, rompen
en el límite elástico,paravaloresde la tensiónde 1402 MPa.

3) Las probetasde material revenido a 600~C/2h/alre, rompen
despuésde una deformacióndel 1,5%, auna tensión de 1047 MPa.
El valor del límite elásticoconvencionaldel 0,2% esde 916 MPa.

1 lIIIIII¡ liIIIII¡ 11111111

• 6508C
o 690%

720%
~ 750%

o— o
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Con objeto de poder comparar las superficies de fractura, se

ensayó, en las condiciones indicadas anteriormente, material
austenizadoy sin revenir que, como es esperar, rompe en el
intervalo de deformaciónelástica.

La variación de Rp02 y de A con la temperaturade ensayose ha

determinadopara el caso de los tratamientosde revenido a 500 y
6000(2/2h/aire. Los resultadossehanrepresentadoen la Fig. 3.60a

y b. La velocidadde deformacióninicial fue de 4,8 i0
4 51•

a) b)

1400 120
4 ~ .4 «

1200 - & . 4$ jO O 1095’C/lOniin/agua & 4<8 10
O100 - ~ 5000¡2hlaire

1000 0 600<012h/aire
O 80

O, O
e’~ 800

o
04 0 60
~ 600 0

o:
40

400- A
1095’C/lQrnin/agua o

200 - ~ 500C/2h/aire 20-

O 600’C/2b/aire O A

O o -

-

0 lOO 200 300 400 500 600 0 100 200 300 400 500 000
T ensayo (‘c) T ensayo (CC)

Fig. 3.60: Variación del límite elásticoconvencionaldel 0,2% (a)
y del alargamientoa rotura (b) con la temperaturade ensayo,para
dos tratamientosde revenido.

El examenpor MEB de las superficiesde fractura del material

austenizadoy sin revenir presentaun tipo de fractura frágil en su
totalidad, con unas fases que presentanfractura intereristalina y

otras que presentanfractura transcristalina,como se observaen la
Fig. 3.61. En las probetasrevenidas,como se observaen la Fig. 3.62
en la que seha reproducidola superficie de fractura de la probeta
revenida a 2000(2/2 h/aire, el aumento de la temperatura de
revenidono afectaal tipo de fractura. que sigue siendo, en la mayor
parte del material, frágil. Sin embargo, con el aumento de la
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Tabla 3.13: Constantesparabólicasdeterminadaspara la aleación

compactadapor extrusióny por (210, a diferentestemperaturas.

Compactación Temperatura

[0(2] [g2 . cnv4 .s-1]

Extrusión 400 6,36~

Extrusión 500 8.62~

(21(2 400 393•

CíO 500 9,83~ 1~13

El examén por MIEB de la superficie de la probeta oxidada a
4QQO(2, revelauna topografiairregular. La capade óxido superficial
desarrolladapor las probetas oxidadas a 500~(2 es homogénea,
continuay regular. Los cristalitos de óxidos superficialespresentan
unamorfologíaacicular.

Los difractogramasde las probetasoxidadasa 400 y 5QQO(2 son

similares, diferenciándosetan sólo en la intensidad relativa de los
picos. Además,de los picos de ferrita y borocementitade la matriz.

sehan identificado los óxidosde hierro Fe
3O4y u-Fe2O3. No sehan

encontradoreflexionescorrespondientesa óxidos de boro.
La observaciónpor MEB de la seccióntransversalde las probetas

ensayadas,una vez desbastadasy pulidas, permite reconocertanto
las capasde óxido formadascomola superficieoriginal de la probeta

antesdel ensayode oxidación, comoseobservaen la Fig. 3.65. Para
ambosmétodosde compactación,el espesormedio de las capasde
óxido esde aproximadamente3 y 7,5 sm parael material oxidadoa
400 y 5000(2, respectivamente. A través de análisis semi-

cuantitativos,seha constatadola variación de la concentraciónde (2r
de la capade óxido para ambastemperaturasde ensayo,así comoen
zonas del material próximas a esta. Tal y como se observaen la
Fig. 3.66 parael ensayoa 5000(2. las concentracionesmáximasde Or
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3.2 Discusiónderesultadosdela aleación
Fe-O,8%B-1,3%C-1,6%Cr

3.2.1 Microestructura

Del estudiocomparativode la microestructuray de la durezadel
material colado y tratado termomecánicamentepor diferentes
métodos,se deduceque todos los tratamientosensayadosconducen

a resultados microestructurales semejantes: la existencia de
pequeñosgranos de ferrita decoradospor pequeñaspartículas de
cementita y grandes partículas de borocarburos. Es, por ello,
decisivala temperaturay grado de deformaciónde la primera etapa
del tratamiento termomecánico(deformación a lO5O0CIaire), del
queseha comprobadoque conduceaun granabanicode tamañosde

borocarburosduros que, lejos de disolverse, coalescen. Común a
todas las microestructurasestudiadas,y por otra parte inevitable
medianteestemétodo convencionalde elaboracióny procesadodel
material, es la presenciade poros y grietas, cuya forma y número
dependende las condicionesde laminado. La porosidadse origina
fundamentalmenteduranteel laminado en la regiónaustenitica,por
deformaciónmasivade la matriz austeníticay posterioracomodación

de la mismaen torno alas partículasmásdurasy menosdeformables
de borocarburos,comosedescribeesquemáticamenteen los pasos1

a 5 de la Fig. 3.67a. Al disminuir la temperaturade laminación, los
borocarburosse fragilizany fracturanoriginandogrietas(pasos6 a 8

de la Fig. 3.67b). De acuerdocon el modelo conceptualde Gragy
col. [72], la inadecuada acomodación de la matriz durante la

deformaciónimpide el relleno de las grietas.
La razón que justifica el uso de la solidificación rápida es,

precisamente,la necesidadde partir de una microestructuracon
borocarburosfinos, dada la tendenciade éstos a coalescer. Las

ventajasque ofrece la solidificación rápidafrente a la convencional,
como método alternativo para la producción de aceros, pueden

resumirsepara el casoparticularde aleacionesFe-C, en tres puntos:
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Fig. 3.67: Representaciónesquemáticade la formaciónde poros
y grietasduranteel tratamientotermomecánicode la aleación172].

1) Incremento de la solubilidad de elementos intersticiales

(carbony boro) y de elementossustitucionales.

2) Obtenciónde fasesde no equilibrio 173.74], metaestables175],
y amorfas[76].

3) Reducciónde la segregación.

La historia de las partículas de polvo en el pequeñoperiodo de

tiempo quetranscurredesdequela gota líquida atraviesalas toberas
hastaque solidifica por completo.condicionasu microestructura. La
microestructurade solificación dominanteen las partículasde polvo
de la aleación es de tipo dendrítica. Esta, deriva de la nucleación
heterogéneaque se produce cuando colisionan gotas de liquido

altamente subenfriado con partículas sólidas o semisólidas. El
crecimientode las dendritasen el volumende la gota esposible por

el elevado grado de subenfriamiento existente. La presencia de
estructuras equiaxialesen partículas de mayor diámetro, también
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observadoen superaleacionesde baseNi y Co atomizadaspor gas
inerte [771. resulta de la nucleación homogénea a partir de
fragmentos predendríticos. La primera fase en solidificar es una

austenita pobre en elementos de aleación. Los borocarburos
cristalizan posteriormente a partir del líquido remanente
enriquecidoen dichoselementos.

El método de compactacióndel polvo juega un importantísimo
papel en la microestructurafinal del material. Se ha comprobado
que la compactaciónpor 010 conduce,por una parte, a la unión
virtual de las partículas. Por otra parte, las condiciones de
compactaciónpor 010 no son suficientementeseverascomo para

acelerarlos procesosde difusión y hacer desaparecerpor completo
la estructuradendriticade origen, condicionamientosque merman
las propiedades mecánicas de tracción del material. Estas

particularidades no las muestra el material compactado por
extrusión. Por un lado, la mayor temperatura de compactación
(105000 frente a 700 y 90000 del 010) favorece los fenómenosde

difusión y fluencia: por otra, las fuerzas de cizalla puestasenjuego
durante la exúusión son capacesde romper la capa de óxido que

envuelvelas partículas[78] y de eliminar cualquier remanentetanto
de la forma comode la microestructurade las partículasde origen.

El estudio comparativo de la microestructura del material
elaboradoconvencionalmentecon la del material elaboradopor SRy
compactadopor extrusión pone en evidencia las ventajas que el
método pulvimetalúrgico (P/M) ofrece frente al convencional.

Consecuenciasde la elaboración P/M, desde el punto de vista
estructural,es la mayor homogeneidady uniformidad en el tamaño

de las fases,comoseobservaen la Fig. 3.68.
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Fig. 3.68: Distribución de tamañosde la faseM23X6 en material
elaboradoconvencionalmentey por métodosP/M.

La figura, que reproducela distribución de clasesdel tamañosde

borocarburosM23X6 de la aleación elaboradapor ambosmétodos,
resalta no sólo la diferencia de tamaños sino también la

homogeneidadde las microestructurasresultantes. El método P/M
en combinación con la compactación por extrusión produce
partículasde borocarburoscuasiesféricascon un tamañomedio de
1,5 gm. Por métodos convencionales,y despuésdel tratamiento
termomecánico,el tamaño de las partículas, en su mayoría con
morfología oval deformadas en la dirección de laminación, se

extiende hasta 100 itm en la dirección longitudinal, siendo su
tamañomedio de 21 m.

Los borocarburos,ademásde tener un tamaño uniforme, están
distribuidosmáshomogéneamenteenla microestructuraquelos que

se obtienen por métodosconvencionalesde colada. Ello hace que
los granosde ferrita semantenganpequeños,en contraposicióncon
el materialelaboradoconvencionalmente,en dondees fácil observar
granosrelativamentegrandesde ferrita.

Desdeel punto de vista del posteriorrevenidodel acero,el hecho

de que el material exhiba una microestructurafina constituye una
ventajamas. Estudiosrealizadospor Pinnowy Staskoen acerospara

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
Tarna~o de carburo (1am)
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herramientaselaboradospor métodosPIM [79]. demuestranque el
material P/M reaccionamás rápidamenteal tratamiento térmico,
reduciendoconsiderablementelas distorsionespropias del mismo.
Como consecuencia,las tensionesinternasdisminuyeny los cambios
dimensionalesson predeciblescon mayor seguridad. Por ello, el
materialpresenta,en general,menoranisotropía.

El análisis microestructural de la aleación despuésde diversos
tratamientosténnicos,pone de manifiestola elevadaestabilidadde
la microestructura.La microestructuraresultantede la compactación
se mantiene incluso para tratamientosde 90000 durante 1 h. Las
fases estables a 90000 son austenita, que ocupa el volumen
dendrítico inicialmente ocupado por la ferrita, y el carburo mixto
M23X6, que sigue ocupando los espacios interdendriticos. La

solubilidad deB en austenitaesbaja, inclusoa elevadastemperaturas,
y el único fenómenode transporteque seda en la austenitaes la
difusión de 0, de acuerdocon las concentracionesde equilibrio a

cadatemperatura.Estono conducea unamodificaciónesencialde la
microestructura,que sólo se fragmentarácuando tenga lugar una
difusión importante. Una reestructuraciónde la microestructurase
producirá cuandotengalugar una transformaciónen estadosólido.

es decir, cuando el carburo M23X6 deje de ser estable y se
transformeen austenitay borocementita. Esta reacción,de acuerdo
con los resultadosde ATD, tiene lugar a aproximadamente1045~C.
A 109500 las fasesestablesson austenitay borocementita,como se
muestraen la Tabla 3.3, y 10 mm de tratamiento son suficientes

para destruir la estructura de origen. Dado que la cinética de
disolución de los carburos durante la austenización depende
directamenteno sólo de su estabilidadtérmica sino tambiénde su
tamaño,la elaboraciónpor solidificación rápidasupone,nuevamente,
ventajasal proporcionarcarburosde pequeñotamaño.

A 109500 y tiempos crecientesde austenización. se dan dos

fenómenos,másinteresantesque deseables:

1) La coalescenciade la borocementita,como se deducepor la
disminución de Sv en tanto que Vv permanenceconstante (Fig.
3.22). El fenómeno de coalescenciase ha observado también,
aunque no cuantificado, durante los tratamientos termomecánicos
del materialelaboradopor procedimientostradicionales,y
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2) La oxidación superficial, que lleva consigo una descarburación
importante, creciente con el tiempo de tratamiento, incluso para
presionesparcialesde oxigeno extremadamentebajas. Este hecho,

se puso de manifiestometalográficamentey por medidasde dureza
en la probetaaustenizada,para tiempos de permanenciamayoreso
igualesa 20 mi Las probetasaustenizadasa 109500 durante20 y
80 mm, presentanheterogeneidadesestructuralesen la superficie.

pudiéndosediferenciaruna coronay un núcleo. El hechode que la
durezade la coronaseamenorque la del núcleo (Fig. 3.32), y que el
tamañode la borocementitasea,igualmente,menoren la coronaque

en el núcleo, demuestraque a dicha temperaturay para tiemposde
permanencia=20 mm, tiene lugar una reacción de oxidación, que
no hay que despreciar, y que tiene como consecuencia la

descarburación de zonas superficiales. Según estudios de
Bohnenkampy Engelí [80], la reaccióncomienzapor la oxidacióndel
hierro en la superficie de la probeta produciéndose un
enriquecimientode carbonoenzonaspor debajode la capade óxido.

El aumento de la actividad del carbono, acompañado por la
formación de poros en la intercara hierro - wustita como

consecuenciade la condensaciónde vacantes,permite la formación
de burbujasde gases. La mezclade gasesoriginados,CO - 002. en
equilibrio con Fe - FeO, difunde a través de poros y grietas hasta
alcanzarla superficiede la probeta,saliendoal exterior. La oxidación

del carbonotiene lugar por reaccióncon la capade óxido (2Fe3C+

3FeO= 9Fe+ CO 002) o conoxigenotransportadohastala intercara
con el metal 14].

En la presenteinvestigación,se ha identificado martensitaen el
material austenizadoa 109500/10mm y templadoen aguaasí como

en el polvo recién atomizado. En ambos casos, las evidencias
metalográficas y la presencia de austenita retenida apoyan esta
afirmación. En la Tabla 3.14 se ofrece, a nivel indicativo, un
resumen de las fases presentes. Las martensitas no son, sin

embargo, idénticas. La generadapor vía de solidificación rápida
presentauna tetragonalidadmenor, indicando con ello un menor

contenido en carbono [81], que la originada por austenizacióny
temple. Como baremose ha utilizado el ángulo difractado por el
plano (101) de la martensita. empleandoseen ambos casos la
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radiaciónKa del Co, cuyos resultadosse resumenen la Tabla 3.15.

Estadiferenciaesatribuible a la propia historia del material SR. La

atomización asegura, efectivamente, velocidades de solidificación
extremadamenteelevadas: sin embargo, el método no ofrece
seguridadsobre el control de la velocidad de enfriamiento de las
partículas de polvo hasta la temperatura ambiente. Dicho
enfriamientoesparticularmenteimportante en los aceros,dadoque
puede ser origen de reaccionesde revenido en las estructuras
martensíticasde las partículasde polvo.

Tabla 3.14: Resumen de fases presentesen el polvo de la

aleaciónrecién atomizadoy en el material compactadodespuésdel
tratamiento 1O95~C/10rffln/agua.

Fases—>
Estado

Ferrita!
Martensita

M3C Austenita
Retenida

M3X M23X6

Polvo atomizado X X X X X
1095

0C/lOmin/agua X X X X

Tabla 3.15: Variacióndel ángulo 26 (radiaciónKa del Co) para el

plano (101) de la martensita,parapolvo y material compactado.

Estado Angulo 26 (KctCo)

(101) de la martensita

Polvo atomizado 52
10950C/lomin/agua 51,4
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La evolución microestructural de la martensita durante el
revenido es tema de estudio continuo desdehacemás de 50 años.
Desdeentonceshastaahorasehan publicadoun importantenúmero
de trabajos,que tratan de esclarecereste procesosobre el que aún
no se ha dicho la última palabra. Las técnicas experimentales

empleadaspara su investigación son variadas, yendo desde las
convencionalescomo difracción de rayos X [82-84]. microscopia
electrónica y difracción de electrones [85,86], resistometría[87],
calorimetría [88,89] y fricción interna [90]. hasta otras más
sofisticadas como la microscopia de campo iónico [91] y
espectroscopiaMóssbauer[921.

En el presentetrabajo, el seguimientode la estabilidadtérmica
de la martensita se ha llevado a cabo mediante ensayos de
calorimetría, dilatometria y difracción de rayos X, además de
metalografía,comoseha visto en la exposiciónde los resultados. El
análisis comparativode los resultadosde los ensayosanteriomente
mencionados del polvo recién atomizado y los del material
compactadoy austenizado,permite constatarla existenciade una
trayectoria paralela y común. En ella, se adivinan las típicas
reaccionesdel revenido de acerosaustenizados,razón por la que se
discutiránconjuntamente.

Los mecanismos asociados con los cambios estructurales
producidos por el revenido, pueden agruparseen etapasque, la
mayoríade las veces,se solapany desarrollanen competencia.Estas

etapassedesglosany comentana continuación:

1) Recocidoabaja temperatura:Previamentea la conocidacomo
primera etapa del revenido, se produce en torno a los 100~C una

reestructuraciónde los átomosde carbonoen tres subetapas[93,94]:
i) segregaciónde átomosde carbonoen los defectosde la red, por lo
general en dislocacionesy/o fronteras de subgrano,en el caso de
martensitas con bajo contenido en carbono (<0,2%) [951, o en
maclas. en martensitas ricas en carbono, u) formación de
agrupacionesnodularesde átomosde carbonoen planos (102), iii)

formación de superestructurasoriginadaspor fasesordenadas.
Esta etapa de recocido sólo se ha detectadomediante CD del

material recocido a 1095~C/10 mm/agua. El máximo del pico
generadopor el recocido, se sitúa en torno a los 10000 (parauna
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velocidad de calentamiento de 10 K/min), es exotérmico y está

parcialmentesolapadocon el siguiente. Estos resultadosestán en
consonanciacon los obtenidospor Chengy col. [88] para el recocido
de la martensita de un acero al carbono (1,1%C), que obtienen
temperaturas comprendidas entre 100 y 1400C empleando
velocidades de calentamiento de 20 K/min. Según datos de

Sherman [871, el proceso está caracterizadopor una energía de
activacióncomprendidaentre70 y 100 kJ/mol.

2) Primera etapa del revenido: Está caracterizada por la
precipitación de un carburo de elementode transición coherente

con la matriz. Resultadode la descomposiciónes una martensita
pobreen carbono(0,25%C)en equilibrio metaestablecon un carburo

de transición (e ó n) [961. Aún no hay acuerdo sobre las

características cristalográficas de este carburo ni sobre su
estequiometría,tema sobre el que existen notorias divergencias
[86,94]. Esteprimer estadiodel revenidosepresentahabitualmente
a temperaturasentre80 y 1800C.

La temperaturaala que tiene lugarla precipitacióndel carburode

transición para el acero estudiadoresulta ser de 1450C, segúnlos
resultadosde CD y dilatometria. En estaetapa,el carbonopasade

ocupar las posicionesintersticialesde la martensitatetragonala las
intersticialesde unamartensitacon tetragonalidadmenor, próximaa
la cúbica, lo que suponecambiosnegativosen el volumen específico,

identificables por dilatometría. De acuerdo con estos resultados.

puede fijarse el fin de la transformaciónen tomo a los 1750C, la
temperaturadel primer mínimo.

Los difractogramasde rayos X del material revenido a diferentes
temperaturasy tiempos,tanto en el casodel polvo reciénatomizado

como del materialaustenizado,corroboralo hastaahoramencionado.

Parael casodel material austenizado,el ángulo 26 difractado por el

plano (101) de la martensitapasade 51,4 a52 gradosdespuésde un
envejecimiento a 1000C/2 h (Tabla 3.6). La precipitación del
carburode transiciónno ha sido detectadapor difracción de rayosX.
El hechode que precipite coherentementecon la matriz, y la finura

de sus partículas dificulta enormementesu identificación por
métodos convencionales. No obstante, la reducción de la

tetragonalidad de la martensita indica, indirectamente, la
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precipitacióndel carbonoen forma de carburos.
El valor de la energíade activaciónobtenidaparaestareacciónen

el presente trabajo, es de 66 kJ/mol, que correspondecon la

determinada por Roberts [96] para la difusión de carbono en
martensita.pudiéndosepor ello pensarquela cinéticade la reacción
está controladapor la difusión de carbonoen martensita. Este es,
sin embargo, un tema en el que los resultados de diferentes
investigadoresno coinciden exactamente. Mientras que Hsu y col.
[89] obtienen un valor de 91.8 kJ/mol en un acero AISI 52100

austenizadoa 1 1500C, relacionándolacon la difusión de carbonoen
ferrita. Sherman[871mide una energíade activaciónde 146 kJ/mol
en unaaleaciónFe-Ni-C, relacionándolacon la difusión de átomosde
Fe a lo largo de las dislocacionesde la ferrita. Cheng [88], por su

parte, mide en un acero al carbono (1,13% C) una energía de
activación de 120 kJ/mol, ofreciendo la misma explicación que
Sherman.

3) Segundaetapadel revenido: En estaetapadelproceso,y en un
intervalo de temperaturascomprendido entre 200 y 3000C, tiene
lugar la descomposiciónde la austenita retenida en ferrita y

cementita.
La temperaturaa la que seproduceestareacción,medidapor CD

a una velocidad de calentamientode 10 K/min, es de 2780C. La
transformación lleva consigo un aumento del volumen específico
que, sumadoala dilatación térmicanonnal, produceun aumentodel
volumen de la red, como se observaen la curva dilatométricade la

Fig. 3.26. De acuerdocon la misma, la transfonnaciónconcluyeen
torno a los 2900C.

De la energíade activación determinadapara la reacción. 130
kJ/mol, se puede asegurar que la cinética de la reacción está

gobernadapor la difusión de carbonoen austenita. Este valor cae
dentro de los límites de variación de la energíade activaciónpara la
difusión de carbonoen austenita,quepuedeoscilar entre 120 y 142
kJ/mol paraconcentracionesen C comprendidasentre 1,25 y 0,5%,
respectivamente[97]. La energía de activación aquí determinada

coincide con las obtenidas por otros investigadores utilizando
diferentesmétodosexperimentalesy diferentesaceros[88,96,98].
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4) Terceraetapadel revenido: Durante estaetapa,tiene lugar la
transformaciónde los carburosde transición en cementita.

Estaetapaocurre casisimultáneamentecon la anterior. Trabajos
recientes [85,86] muestran que el carburo formado a partir de
martensitascon elevado contenido en carbono es el denominado

carburox que, con el tiempo, se transformaen cementita.

De acuerdocon la curva de dilatometría (Fig. 3.26), la reacción

comienzahacia los 2800C y finaliza a los 3000C, temperaturadel
segundomínimo de la misma. Por otraparte, se observaun aumento
de la intensidadde los picos de la cementitapara temperaturasde
revenidoa partir de 3000C.

5) Desarrollo de otros carburos: Esta etapa es función de la

composiciónde la aleación. A temperaturasalrededorde los 5000C
puede producirse la precipitación de carburos, facilitada por la
presenciade elementosde aleación formadoresde carburos, tales
como Cr, y. Mo, W y Nb. Esta precipitación origina un
endurecimientosecundariode la estructura.Como se observaen las
curvasde durezapresentadasen las Figs. 3.33 - 3.35. en la aleación
estudiada no se produce endurecimiento secundario bajo las
condicionesde ensayo.

La fracción de volumen de carburospresentesen la aleación
despuésdel endurecimientopor temple y revenido,es comparable

con la que exhibenlos acerosparaherramientas. En la Fig. 3.69, que
ofreceun valor comparadode la fracción de volumen de carburosde
diferentesacerosen estadode recocido, previo al endurecimiento,y
despuésdel endurecimiento,sepresentanlos resultadosresumidos
por Rose [99]. En la aleación Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Crestudiada,
compactadapor extrusión, la fracción de volumen de carburoses de

40 % en estado de recocido, reduciéndosehasta 17 % como
consecuenciade la austenizacióna 10950C/10mm/agua. Como se
observa en la Fig. 3.69, los aceros rápidos presentan el mayor
porcentaje de carburos en estado de recocido, seguidos de los
aceros para herramientas para trabajado en frío con valores

comprendidos entre 15 y 20%. y. por último, los aceros para
herramientaspara trabajadoen caliente con fraccionesde volumen

de 5%. Con el austenizado,aproximadamenteel 15% los carburos
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se disuelven, a excepción de los aceros para herramientaspara
trabajadoen caliente.

La aleaciónFe-0.8%B-1.3%C-1,6%Crtieneuna alta durezaincluso
despuésdel revenidoa 6000C/2h y exhibe,a temperaturaambiente,
valores elevadosde Rp

02 acompañadosde una cierta ductilidad.

aunqueno selleguea alcanzarel valor Rm. La variación de Rp02 yA
con la temperatura en el material revenido a 500

0C/2 h es,
aproximadamente, un 10% inferior a la del acero comercial
endureciblepor precipitaciónPH 13•8 Mo envejecidoa 5380C[100],
comoseobservaen la Fig. 3.70. A diferenciadel aceroestudiado,el
PH 13•8 Mo debesu resistenciaa costososelementosde aleaciónen
concentracionesconsiderables(Fe-0,05%C-13%Cr-8,5%Ni-2, 5%Mo
-1.2%AI).
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Fig. 3.70: Variación de Rp02 y A con la temperaturade ensayo

parael aceroestudiadoy el aceroPH 13~8 Mo.

3.2.2 Oxidación

El conocimientodel comportamientoante la oxidación de este
acero neneinterés,desdeel punto de vista de su futura aplicación,

en un intervalo de temperaturasrelativamentebajo, en cualquier
casoinferior a 600

0C,y paralargosperlodosde tiempo.
Como essabido,a temperaturassuperioresa 5700Cy a la presión

atmosféricase estabiliza la wustita, FeO. (Fig. 3.70) lo que lleva
consigo el deterioro del material. Esto, acompañado de la

descarburaciónpara temperaturas por encima de 7000C, y la
ausencia de una capa protectora efectiva. limita fuertemente la

temperaturade servicio de la aleaciónFe-O,8%B--1,3%C-1,6%Cr.El
estudio del comportamiento de esta aleación a elevadas

temperaturas,tiene sentido sólo para periodos de tiempos cortos,
dado que bajo dichas condicionesse realizan las diferentesetapas
del procesadodel material, tratamientostérmicos, etc.
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Fig. 3.71: Diagramade equilibrio hierro-oxígeno[1011.

Los resultadosobtenidosde la oxidación del material a 400 y
5000C puedendescribirse por una ley de crecimiento parabólica,

típica de acerosaestastemperaturas,lo que significa que el proceso
de oxidación estácontroladopor la difusión de iones. Normalmente,

las primeras etapasdel crecimiento de la capa de óxido están
caracterizadaspor una reacciónen la superficiemetálica, siguiendo
una ley de crecimientolineal. Paraespesoressuperiores,la reacción

estará controlada por la difusión de iones a través de la capa,
siguiendoentoncesunaley de crecimientoparabólica.

Los valores de K~ para el material compactadopor CIC y por
extrusión son comparablesentre sí. Las diferencias encontradas

caen dentro de la dispersiónde errores admitida en todo ensayo.
Igualmente comparablesson topografia, espesor, morfología, fases
presentes,etc., de las capasde óxido a igual temperaturade ensayo.
por lo que sepuedeafirmar que a las temperaturasestudiadas,400y

5000C, el métodode compactaciónno tiene una influencia decisiva
en el comportamientode la aleaciónante la oxidación en atmósfera
de aire a la presiónatmosférica.

Fe z 40 50 60 70

O (% Atémíco)
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Los valoresde K~ paraambastemperaturasson, comomínimo, un
orden de magnitud inferiores respectodel hierro (Fig. 3.72). En la

Tabla 3.16 se comparala constanteparabólica del acero estudiado
con la de diversosacerosferríticos de elevadaresistenciamecánica

en caliente,de aplicaciónindustrial [1021. En ésta,seha nombrado
el acero aquí estudiadode acuerdocon la nomenclaturade la norma
DIN 17001como “100 Cr 6 Mod. B”.

Los productos de oxidación detectados en todos los casos

respondena los óxidos establesa dichas temperaturas,de acuerdo
con el diagramade equilibrio hierro-oxígeno(Fig. 3.71). El relieve
irregular de la capade óxido formado durantela oxidación a 4000C
se debe, de acuerdocon Hauffe [101], a la nucleación localizaday

posteriorcrecimiento de los gérmenesde óxido.
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Fig. 3.72: Variación de la constanteparabólica del hierro puro
con la temperatura.
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Tabla 3.16: ConstanteparabólicaK* para la oxidación en aire a

diversas temperaturas para la aleación Fe-0,8%B-1.3%C-1,6%Cr

compactada por extrusión y otros aceros ferriticos de elevada
resistenciamecánicaen caliente.

Acero

st 35.8

Kt Lmm2/h)]

4000C 5000C 5250C 5750C 600”C

7,7.10-8 1,510v 3,0~10~ 6,810v

15 Mo 3 3.8.10-8 7,6.10-8 2,510v 4,7d07

13 CrMo 4 4 2,9.10-8 4,4.10-8 g,gqo8 9,4~10~

14 MoV 6 3 6,4.10-8 í,sírn7 s,o~írn7 6,6~10~

10 CrMo 9 10 2,5108 5,0.10-8 9,2.10-8 2,010v

lOOCr6Mod.B 3,810~ s,í.ío7

Composiciónquímicade los aceros[%masal

Acero C Si Mn Cr Mo V B

St 35.8 0,09 0,17 0,48

15 Mo 3 0,22 0,27 0,69 0,32

l3CrMo44 0,17 0,29 0,62 0,83 0,46

14 MoV6 3 0,16 0,19 0,50 0,54 0.29

10 CrMo 9 10 0,08 0,20 0,60 2,32 0,97

100 Cr 6 Mod.B 1.30 0,06 0,014 1,6 0,8
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Hauffe encuentra,durantela oxidación a temperaturaspor debajo
de 3000C. películas de óxido muy finas (del orden de 10 nm) y
homogéneasen la superficie metálica. A temperaturassuperiores
(T > 3000C) seproduce, sin embargo,una nucleaciónirregular con
posterior crecimiento de cristalitos aislados. En el caso de la

oxidación en atmósferade CO
2 a 500

0C,seha llegadoa observaren
la superficie metálica un crecimiento de cristales de magnetita
(Fe

3O4,en forma de capassucesivas.

Como esde suponer,la composiciónquímicade la aleaciónjuega
un papel importante en el comportamiento del material ante la
oxidación.En el casode la aleaciónquenos ocupa,seha demostrado
la influencia positiva de los elementosde aleaciónen la velocidadde
oxidaciónparalas temperaturasensayadas,queretardanla oxidación.
El 1,5% de Cr de la aleaciónno es, en absoluto,suficientecomopara
permitir la formaciónde unacapaprotectora,fenómenopresenteen
aceroscon concentracionesde este elementocomprendidasentre
15 y 30%. No obstante,y al igual que Al. Si o V, el Cr forma una
películarica de esteelementoen la intercarametal-óxido, tal y como

se ha visto en la Fig. 3.66, que obstaculizala difusión reduciendocon
ello la velocidadde oxidación. Existen datosde ensayosde oxidación
realizadosentre 850 y 1000

0C, de acuerdocon los cualesbastaun

0,3%Cr paraevitar la formación de wustita, y un 2% paramantener
la velocidadde oxidaciónun ordende magnitudpor debajode la del

hierro puro [1031. La influenciadel B no estátan clara. Por razones
de tipo técnico, no ha sido posible realizar microanálisis para la

evaluacióndel perfil de concentraciónde esteelementoen la capa
de óxido. Por difracción de rayos X no sehan detectadoóxidos de
boro. De acuerdocon la literatura, la influenciade estemetaloidees
un tanto crítica. A elevadastemperaturas,de acuerdocon el trabajo

de Vodopivec (T > 9000Cen una mezclade 30% hidrógeno ¡ 70%
agua) [104], la presenciade boro es nociva por facilitar la formación
de porosidady cavidadesen la capade óxido. Ensayosmásrecientes
de Rowley y col. [105] sugierenque las adiciones de boro confiere
resistenciaa la oxidación a 6000C. Seaefecto del B, seaefecto del
Cr, o lo que esmásprobable,de los dos conjuntamente,lo cierto es
quela oxidación de la aleaciónse ve retardadaen comparacióncon la
del Fe y quesu velocidadde oxidaciónescomparablecon la de otros
acerosferríticos.
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3.2.3 Superplasticidad

a) Consideracionesgenerales

Se puededefinir la superpíasticidadcomola capacidadquetienen
ciertos materiales de presentar alargamientos extremadamente
grandesen ensayosde tracción, como consecuenciade la fuerte

dependencia de la tensión de fluencia con la velocidad de
deformación, lo cual impide el desarrollo abrupto de la estricción
que da lugar a la fractura [106].

Se conocendos tipos de superpíasticidad:

- Superpíasticidadestructural, mostrada por materiales con
microestructurafina (tamañode granoinferior a 10 gm).

- Superpíasticidad por tensiones internas, mostrada como

consecuenciade las tensionesinternasquesepuedendesarrollaren
los materiales.

En este trabajo se hace referencia exclusivamente a la
superpíasticidadestructural,por serestael tipo de superpíasticidad

quemuestrael aceroestudiado.
El criterio más importante a la hora de determinar el

comportamiento superplástico en un material, es la elevada

dependenciade la tensión de fluencia real con la velocidad de
deformación real, es decir el elevado valor del exponentede la
velocidad de deformacióno, lo que es lo mismo, el reducido valor

delvalor del exponentede la tensión.n (n = hm).
Por lo general, el flujo superplásticosepresentaa temperaturas

intermedias y altas. Tomando como referencia la temperatura
absolutade fusión de la aleacióntrf), se define [107]:

temperaturasbajas: 0,10 . Tf c T c 0,45 . Tf

temperaturasintermedias: 0,45 Tf c T -c 0,60 Tf
temperaturasaltas: 0,60 Tf c T c Tf
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La curva ci — e típica que presentanlos materialessuperpiásticos

ensayadostanto dentro como fuera del intervalo superplásticode
temperaturay velocidad de deformación se reproduce en la Fig.
3.73a. En la Fig. 3.73bserepresentala evolución del valor de m con

E.
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Fig. 3.73: Variación típica de la tensiónreal (a) y del valor m (b)

con la velocidad de deformación real en materialessuperplásticos
[1081.

La Fig. 3.73a permite identificar tres regiones diferentes,
conocidasnormalmentecomo regiones 1, II y III. Las regiones 1 y
III, presentespara velocidadesde deformaciónmuy lentas o muy

rápidas respectivamente,se caracterizanpor valores de m bajos,

inferioresa 0.3. El mecanismoque rige la región 1 es todavíasujeto
de debateya que puede intervenir la recristalizacióndinámica o la
presenciade una tensión umbral. En la región III, sin embargo,
existeacuerdoen que la fluencia estácontroladapor el movimiento
de dislocaciones [66,1091. A velocidades de deformación
intermedias(región II) se obtienenlos máximos valores de m. En

esta región es donde la aleaciónFe-0,8%B-1,3%C-1.6%Crpresenta
comportamiento superplástico. siendo susceptible de alcanzar
grandes alargamientos.

i nI

(o)
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El criterio, normalmenteaceptado,que marcala transición entre
el comportamientonormaly el superplásticoesque el materialdebe

tener un valor de m por encima dc 0,3. Simplificadamente.se
explica de la siguiente manera a partir de ecuacionesbásicasdel
comportamientomecánico[107]:

~=d 1 dt [ln(1+e)] = d / dt [ln(S0/S)] = -1/5 . dS/dt (3.2)

sustituyendoenla ecuacióne = . 01/m se obtiene:

dS/dt = 5 . K1 . 01/m (3.3)

teniendoen cuentala definición de tensión

c=F/S (3.4)

y sustituyendoenla Ec. (3.3), se obtiene

dS/dt = ~K.Fl/m .5(m-1/m) (35)

lo que significa que, cuandoel materialseensayeen traccióna carga
constante,la disminuciónlocal de la seccióndependerádel valor m

dS/dt 5(m-1)/m (3.6)

Representando(m-1)/m en función de m (Fig. 3.74) puede
comprobarse que, para m c 0,3, unavariación pequeñade m lleva

consigo una fuerte variación de (m-1)/m y con ello de dS/dt. en

tanto que para m > 0,3 las variaciones son pequeñas. Para el valor

límite de m en materiales metálicos, m = 1, no se producirá

variación alguna de la seccióncon el tiempo durante el ensayo,
comportándoseel materialcomoun fluido newtoniano.
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Fig. 3.74: Dependenciade (m-1)/m con el valor de m.

La mayoría de los metales que presentan comportamiento
superplásticotienenvalores de m cercanosa 0,5, esdecir valoresde
n cercanosa 2. El gran alargamientoa rotura queseobtienesedebe

a la combinación de dos factores [107,110]. Por una parte, el

elevadovalor de m hace que la estricción crezcamuy lentamente.
Por otro lado, el complejo estadode tensionesdesarrolladocuando

empiezala estricción,haceque senecesitentensionesmuy elevadas
paraque la estriccióncontinúecreciendo.

Desdeel punto de vista térmico, se puedeestablecerla siguiente
relación, que permite el cálculo de la energíade activaciónasociada
al procesode deformación:

E = K eiQf/RT) . (a/EE’ (37)

dondeQf esla energíade activaciónparala fluencia.
A pesardela intensaactividaddesarrolladaen los últimos 25 años

en torno al tema “superplasticidad’ en generaly ‘superpíasticidad
estructural” en particular, no existe hoy en día ninguna teoría que

expliquesatisfactoriamenteel fenómenode la fluenciasuperplástica.
En lo que la mayoríade las teoríasparecenconvergeres en que el
proceso que explica la fluencia de materialessuperplásticoses el

0 0.1 0.2 0.3 0,4 0.5 0,6 0.7 0.8 0.9 Y

m
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deslizamientode fronterasde grano(DFG) y no la fluencia difusional.
Acerca del procesode acomodaciónnecesariamenteasociadoal DFG

que impida la formación de cavidades en el material, existen
notablesdivergenciasentrelos investigadores,habiéndosepublicado
teoríaspara todos los gustos. Sherbyy col. despuésde un estudio
realizadocon gran cantidady variedadde materialesmetálicos, han
llegado a caracterizar fenomenológicamente el proceso de

acomodación asociado al DFG [111,1121. Así, la gran mayoría de los

materiales metálicos con tamaño de grano fino (menor que 10 xm)

ensayados a temperaturas y velocidades de deformación adecuadas

presentan relaciones entre la tensión real y la velocidad de

deformaciónreal en las que n tiene un valor aproximadamenteigual
a 2 (m = 0,5) y una dependenciade la temperaturacon el flujo
superplásticoque está asociadaa la autodifusión de átomos que

constituyen la matriz del material a lo largo de fronteras de grano
(Qf = o a través de la red (Qf = QR~~ Además,han encontrado
que cuando la velocidad de difusión a lo largo de las fronteras de
grano controla el proceso de flujo superpiástico,la velocidad de

fluencia es inversamenteproporcionalal cubo del tamañode grano.
Cuando es la difusión a través de la red la que controla, es
inversamenteproporcional al cuadradodel mismo. Estas observa-
cionesseresumenen las siguientesecuacionesfenomenológicas:

= i08 • (b . Dm/L3) (a/E)2 (3.8)

E =2 ío9 (DR/L2) . (a/E)2 (3.9)

dondeb es el vectorde Burgers,~ el coeficiente de difusión a lo

largo de las fronterasde grano.DR el coeficientede difusión a través
de la red y L la longitud mediainterceptadadel tamañode grano de

la matriz.
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la) Análisis de los resultados

En lineas generales,tanto la forma de las curvas del material
elaborado por SRy ensayado en el intervalo de temperaturas desde

660 hasta 10500C, como su variación con la temperatura, es la

esperada en materialessuperplásticos[661. En contraposición,la
aleaciónelaboradapor métodostradicionalesmuestra,en el mismo
intervalo de velocidadesde defonnación,el comportamientotípico

de la región III, con exponentesde la tensión altos. Sólo para
velocidades de deformación muy lentas exhibe valores de m

cercanos a 0.3.
Anteriormente, se ha visto cómo el método convencional de

elaboraciónconfiere a la aleaciónunamicroestructurafina, en lo que
respecta a las fases de ferrita y cementita, pero también grandes

borocarburos duros y de naturaleza frágil, de efectos negativos frente

ala fluencia superplástica. No obstante,en ensayosde tracciónbajo
condicionesen las que el material exhibe un valor de m próximo a
0,3, se obtienen considerables alargamientos, aunque la gran

diferenciade durezaentrelas fasesy la elevadafracción de volumen
de la fasedura conduzcaaunarotura prematurapor cavitación.

En el caso del material compactado por CIC a 7000C procedente

de polvo de tamaño inferior a 56 gm, se identifica la denominada

región II en las curvas E - o para todo el intervalo de temperaturas

estudiado (Figs. 3.41 y 3.45), correspondiente al flujo superplástico.

que está caracterizada por valores de m del orden de 0,5 (n 2).

Las regiones 1 y III pueden reconocerse bajo determinadas

condiciones de ensayo.

En la Fig. 3.75 se han reunido los valores de m de la aleación en

función de la temperaturay la velocidad de deformación. La figura,
que representael plano topográfico de los isovalores de m. está
caracterizadapor dos valores máximos, ambos para m = 0.51.

localizadosa 720y 10500C.
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Presumiblemente,entre800 y 8500Cha de existir unaregióncon
valoresde m =0,3 que, a modo de valle, conecteambosmáximos.
Fuera de dicho intervalo de temperaturas, el material exhibe valores

de m que caen dentro de lo que puede aceptarse como
comportamientosuperplástico(1 > m > 0.3) para velocidadesde
fluencia relativamente rápidas. Los máximos se dan para las
siguientes condiciones:

1) Temperatura: 7200C

Velocidad de deformaciónreal: 5,0 í0~4 s~

2) Temperatura: 10500C

Velocidadde deformaciónreal: 1,7 . io3 s~1

Los valores del exponente de la tensión mostrados por la aleación

a temperaturaspor debajode A
1 están asociadosnormalmentea

mecanismosde deslizamientode fronterasde granoy a importantes
alargamientos. Se han medido alargamientosde 335%, claramente
superior al 97% alcanzadopor la aleación elaboradapor métodos
convencionales. El estudio microestructural de la probeta ensayada a

720
0C y 6 . io5 s~ revela la presenciade granosequiaxialesde

ferrita, después de un alargamiento de un 335%, lo cual está

corroborado igualmente por análisis fractográfico. Bajo tales

condiciones de ensayo, y a pesar de la elevada estabilidad estructural,
la presenciade la segundafaseno puedeimpedir el crecimientode

la microestructura debido al efecto combinado de la elevada
temperaturay la bajavelocidadde deformación. Estasobservaciones
permitenasociarla deformacióna un mecanismode deslizamiento
de fronterasde grano. Información acercadel tipo de acomodación

asociado a este mecanismo lo proporciona el cálculo y estudio
analítico de la energía de activación.

La energía de activación determinada para temperaturas
inferiores a la temperaturade transformacióneutectoide(7380C) y

a/E = 7~ io4 esde 174 kJ/mol. Estevalor coincide con la energía

de activación para la difusión de átomos de Fe a lo largo de las
fronteras de grano de ferrita (Tabla 3.17). así como con la que se
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obtiene para la fluencia de aceros con un ultra alto contenido en

carbonoa temperaturasinferiores a la temperaturaA1 [651. El valor
de n = 2. y la energía de activación asociada al proceso de la fluencia

superplástica permiten predecir que el mecanismoque controla la
deformación es el deslizamientode fronteras de grano acomodado
por un procesoen el que interviene la autodifusión de átomosde
hierro a lo largo de las fronterasde granode ferrita.

Paratemperaturasde ensayopor encimade 800
0Cla deformación

se caracterizapor un exponentede la tensión próximo a 2,3 y por

una energíade activaciónde 184 kJ/mol. Sin embargo,estevalor no
responde a la realidad ya que, como se vio anteriormente, la
microestructura crece a dichas temperaturas. Este crecimiento
conduce a la obtención de valores aparentes de la energía de

activación, que son más pequeños que los valores reales
correspondientes al proceso de fluencia del material.

La ferrita, con una fracción de volumen crítica (51,2% + 7 1%)

actúacomo matriz en la aleación,siendoresponsablede la fluencla
del material en condicionessuperplásticas,comosedemuestracon
ayudade la Fig. 3.76.

Tabla 3.17: Constantescristalográficas[1131y de autodifusiónde
hierro en ferrita y austenita[651.

Difusión a lo largo
de fronterasde grano

Difusión a través
de la red

Vector de
Burgers

Do~ Qprj DOR la

[m2/sl [kJ/mol] 1m2/s] [kJ/mol] [m]

Ferrita 17,7~10~ 170 1,60~l0~ 252 2.48J010

Austenita 1,8~10~ 163 0,18.1(0 270 2.58.10-10
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Fig. 3.76: Variación de la tensión de fluencia con la temperatura.

El aumentobruscode la tensiónde fluencia a temperaturaspor
debajo y por encima de la temperatura A1, mostrado también en la
Fig. 3.47, es entendible,precisamente,porque la ferrita es la fase

continua, cuyos granos deslizan y se reacomodan. La tensión de
fluencia disminuye monótonamente con el aumento de la

temperatura hasta la temperatura de transición A1, aumentando
bruscamentejusto por encima de la misma, seguido de una
disminucióngradualcon el aumentode la temperatura. La razónde
tal discontinuidad es el paso de ferrita (cúbica centrada en el

cuerpo) a austenita(cúbicacentradaen las caras) a la temperatura
A1. En aleacionescon fraccionesde volumen de cementitadel 52%

[114] y 80% [115] donde dicha fase actúa de matriz, la tensión de
fluencia no pierde su tendencia descendenteal pasar por la
temperaturaA1.

La capacidadde predicciónde la Ec. 3.8 aplicadaa estematerial
para temperaturaspor debajode la transformacióneutectoide,para
un tamañode granode 1,5 m y utilizando las constantesde la Tabla
3.17. se presentaen la Fig. 3.77. En la figura, se han sumadolos
resultadosexperimentalesde estetrabajo a los reunidospor Ruanoy

Sherby para diferentes materiales metálicos policristalinos [1161.

observándoseunabuenareproducibilidad.
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a la aleación Fe-0,8%B- 1 .3%C- 1 ,6%Cr y a diversos materiales

metálicos policristalinos de pequeño tamaño de grano.

Las probetas ensayadas en tracción en condicionesóptimas de

temperatura y velocidad de deformación (máximo valor de m)
muestran grandes alargamientosa rotura, superiores al

5000/o, a
10000C. El examenmetalográficode la superficielongitudinal de las

probetas de tracción después del ensayo muestra, claramente, la

presenciatanto de granos equiaxiales de ferrita, corroborado por
examenfractográfico, como la de cavidades,fundamentalmenteen

fronteras de interfase. El origen de la cavitación, de evidentes
consecuencias negativas, hay que buscarla en la elevadadiferencia
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que existe entrela durezade las fases. Esto, unido a la presenciade
porosidad en el material, son el motivo fundamental del fallo
prematuro del mismo. Efectos semejantes han sido reportados por

Karagóz y Fischmeister en el caso de aceros para herramientas

compactadospor CIC 1117].
Hay que destacar los grandes alargamientos (hasta 520%)

observadosdurantela deformacióna alta temperatura,en tomo a los
10000C. Estos alargamientos son mayores que los obtenidos a

temperaturasde ensayopor debajodela temperaturaA
1, dondecabe

esperarque el tamaño de grano seamenor. Este efectopuedeser

atribuido a los cambios microestructurales que se producen con el
aumento de la temperatura, que hacen desaparecer la
microestructurade solidificación rápida que se tiene despuésde la

compactaciónpor CIC a 700
0C.

Un efecto adicional, que influye en el comportamiento del
material ensayado a alta temperatura,essu contribucióna unamejor

soldabilidadentrelas partículasde polvo. Ello hacequela ductilidad
seamayor. La malasoldabilidadentrepartículasesun factor quehay
queteneren cuentaparaexplicarel comportamientode la aleacióna
temperaturasde ensayobajase intermedias.

Por esta razón las probetas ensayadas a temperaturas
relativamentebajas, como por ejemplo la que se muestra en la
Fig. 3.53, presentanunaelevadafracción devolumen de cavidadesen
las zonas deformadas. Por ello, al aumentar la velocidad de

deformación y producirse un aumento de la tensión puede suceder

que se llegue a alcanzar la tensión de despegado de las partículas de

polvo. Esto daríacomoresultadoque se obtendráun aumentode la
ductilidad a bajasvelocidadesde deformación,independientemente
de la temperaturade ensayoy del valor de m a cadatemperatura.
Esteefectose puedeapreciaren la Tabla3.12.

Los resultadosde los ensayos de tracción con cambios en la
velocidadde deformaciónrealizadosen materialcompactadopor CIC

a 7000C a partir de polvo de tamaño 56 p.m c d~ c 90 gm

coinciden con los realizadosa partir de tamañod~ c 56 gm bajo la

mismatemperaturade compactación. Sin embargo,el alargamiento
a rotura esclaramenteInferior en el material compactadoa partir de

polvo de tamaño 56 p.m c d~, c 90 gm. Ambos efectospueden
explicarseconsiderandolas característicasmicroestructuralesy las
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condicionesde compactación.En el casode los ensayosde tracción
con cambios de velocidad de deformación en condiciones

superplásticas,el factor másimportanteque rige el comportamiento
del material es el tamaño de grano, el cual es similar en ambos
compactos. Ello haceque tanto la resistenciadel material como el
valor de m seasemejantea la misma temperaturade ensayo. Por
otro lado, las condicionesde compactacióndel material obtenidoa
partir de polvo de tamaño 56 gm c d c 90 p.m son menos
favorables(Tabla 2.1). lo cual haceque la soldaduraentrepanículas
seapeor; como consecuencia,se obtendránalargamientosa rotura
másbajos.

De las curvas e — a del material compactadoa 700 y 9000C

(Fig. 3.40) llama la atención la mayor resistenciade este último.
Esto es debido al crecimiento de grano que ocurre a las
temperaturasde compactaciónmás elevadas. Dicho crecimientode
granoes mayor en materialtratado térmicamente,lo cual da como
resultadoun aumentode la resistenciaa la tracción.

En las curvase - a/E a temperaturascomprendidasentre660 y

7500C (Fig. 3.58) de la aleacióncompactadapor extrusióny tratada
térmicamente se reconocen dos zonas de pendiente diferente
asociadasa las denominadasregionesII y III. Estasregionesestán
caracterizadaspor valoresdel exponentede la tensiónde 2,8 y 5,
respectivamente. Los bajos valores de n están asociadosa un
mecanismode deslizamientode fronterasde grano, semejanteal
casode la aleacióncompactadapor CIC a 7000Cprocedentede polvo

de igual tamaño (dp c 56 ¡un). A elevadas velocidades de

deformación, región III, es de esperar que la deformación esté
controlada por movimiento de dislocaciones, mecanismo
caracterizadopor n = 5. Por otro lado, la energía de activación

media,determinadaparavaloresa/E comprendidosentre4• io4 y

1,5 . ío3 es de 256 kJ/mol, que coincide con la energía de

activación para la difusión de Fe a través de la red ferrítica
(Tabla 3.17).

Estosresultadospermitenasociarel procesode deformacióncon
un mecanismode deslizamientode fronterasde grano acomodado
por la difusión a través de la red, descrito por la Ec. 3.9.
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Las prediccionesde esta ecuacióny los resultadosexperimentalesa
7200C sedan en la Fig. 3.78. Seha utilizado un tamañode granode

2,1 ~im. En esta figura se observaun excelente acuerdoentre los

valores calculados y los experimentales. Una comparación más

amplia se da en la Fig. 3.79, dondesecomparala predicción de la
ecuación 3.9 con los resultados experimentales de numerosos
materiales metálicos de pequeño tamaño de grano, en los que se
incluye la aleaciónFe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr obtenidapor extrusión
[111,112].

Es de hacer notar que el material compactadopor extrusión es
más resistente que el compactadopor CIC (aproximadamenteun
factor 2) para un tamañode grano similar. Ademásla energíade
activación para la deformaciónes mayor. Por ello, sepuedeafirmar
que, aunque la composición química sea la misma, el

comportamientomecánico a alta temperatura correspondea dos
materiales diferentes. La explicación hay que encontrarla en la

diferente estructura que tienen los compactos. El material
compactado por CIC guarda parcialmente la microestructura
dendríticade solidificación rápida del polvo de partida, a la vez que
las partículas de polvo exhiben fronteras entre las mismas que
denotan una soldadura incompleta. Ambos efectos podrían

contribuir a que la fluencia superplásticatenga lugar a una tensión
mayor.

Por otro lado, el material compactadopor extrusión presenta
valores de m más bajos a pesar del tratamiento térmico que se
realizó después de la extnisión. Responsable de este

comportamiento podría ser la presencia de granos de pequeño
ángulo que el tratamiento térmico no ha eliminado por completo.

Esto ha sido observadoen acerosde tipo AISI 52100 [119]. Las

fronterasde pequeñoángulo no puedendeslizarmermandocon ello
las propiedadessuperplásticas. En este material existenpartículas

esferícas de cementita, además de los borocarburos, localizadas
fundamentalmenteen fronteras de grano ferrítico. que pueden
dificultar el deslizamientode fronterasde grano.
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3.3 Conclusionessobreel estudiodela aleación
Fe-O.8%B-1,3%C-1,6%Cr

1) El método de elaboración por solidifición rápida ofrece
ventajas frente al método convencional de fusión y colada por

proporcionarlea la aleaciónuna segundafasede tamañohomogéneo
y uniformementedistribuida.

2) La soldadura entre partículas de polvo de compactos
obtenidospor extrusiónesmejor que la de los compactosobtenidos
por compactaciónisostática en caliente, bajo las condiciones de
compactaciónestudiadas.

3) Aunque la presenciade boro en la aleaciónno produceun

incremento del módulo de elasticidad, el módulo de elasticidad
específicode la aleación aumentaun 1,4%, frente a la del hierro

puro, por efectodel contenidode boroy carbono.

4) En polvo solidificado rápidamentey material compactadoy
austenizado a 10950C/10 mm/agua se ha identificado ferrita/
martensita,borocementita,borocarburoM

23X6, y austenitaretenida.
Por análisis térmico diferencial, calorimetría diferencial y
dilatometríase han identificado las reaccionesde la transformación
martensítica,quetienenlugar a 100

0C(recocidoa baja temperatura),

1450C (primera etapa del revenido), 2780C <segundaetapa del
revenido), y 2900C (tercera etapa del revenido). La energía de

activaciónde la reacciónasociadaa la primeraetapadel revenidoes
de 66 kJ/mol, siendo controladaesta reacción por la difusión de

carbono en martensita. La energía de activación de la reacción
asociadaa la segundaetapadel revenidoes de 130 kJ/mol. estando
controladapor la difusiónde carbonoen austenita.

5) La solidificación rápida produce martensita de menor

tetragonalidadque el tratamiento de austenizacióny temple desde
10950C.
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6) El material obtenido por procedimientostradicionales de
fusión y colada, seguidode tratamientostermomecanicostiene una

microestructuracon tamaño de ferrita de aproximadamente2 hm.

La presenciade gruesosborocarburosque no se pueden afinar le

confiere al material pobres propiedades mecánicas a altas
temperaturas.

7) El material obtenido a partir de polvo solidificado rápida-

mente y compactadopor extrusión y compactaclónIsostática en
calientepresentaunamicroestructurafina.

8) Despuésde un tratamientode austenizacióny revenido en
material solidificado rápidamentey compactadopor extrusión y
compactaciónisostáticaen caliente, la microestructurapermanece
fina. Mediante un tratamiento de revenido adecuado,la aleación

puedepresentar,a temperaturaambiente,un valor de límite elástico
por encimade 1000 MPa acompañadode ductilidad.

9) El métodode compactaciónno influye decisivamenteen el

comportamientode la aleación frente a la oxidación en aire, regida
por una ley de crecimientoparabólica, a las temperaturasde 400 y
5000C. La aleaciónesapta,desdeel punto de vista de la oxidación,

parasu aplicacióna temperaturasigualeso inferioresa 5000C.

10) El material obtenidopor compactaciónisostáticaen caliente

de polvo solidificado rápidamente, presenta un comportamiento
superplásticoen el intervalo de temperaturasde 660 a 10500C. El
valor del exponentede la tensiónes cercano.a 2 a bajasvelocidades

de deformación,y cercanoa 5 a altas velocidadesde deformación.

El alargamientomáximoalcanzadoesde 520%a 10000C.

11) El material obtenido por extrusión de polvo solidificado

rápidamentepresentatambién comportamientosuperplásticoen el
intervalo de temperaturasde 660 a 7500C. El valor del exponente

de la tensión es cercanoa 2,8 a bajasvelocidadesde deformacióny

cercanoa 5 a altasvelocidadesde deformación.
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12) Los datos experimentales obtenidos por debajo de la
temperaturaA1, 738

0C,en el intervalo de deformaciónsuperplástica
se correspondencon un mecanismode deslizamientode fronteras
de granoacomodadopor difusión de hierro a lo largo de las fronteras
de grano de ferrita, para el caso del material compactadopor
compactaciónisostáticaen caliente,y a través de la red de ferrita,

parael casodel material extruido.
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Se han encontradouna gran variedadde microestructurasen las
partículas de polvo. En general, la microestructura de las partículas
más pequeñas es de tipo celular, caracterizándose por la presencia

de dos zonas claramente diferenciables: una con microestructura

extremadamente fina que responde, leve pero positivamente, al

ataque químico e identificable con la región en donde comienza la

solidificación, y otra con microestructura más gruesa que responde

inmediatamente al ataque por agentes químicos, como se observa en

la Fig. 4.5 y con más detalle en la Fig. 4.6.

Las partículas de mayor tamaño presentan una microestructura

que consiste de pequeños cristalitos de Al-Fe y Al-Fe-Ce y dos
estructuras típicas de solidificación eutéctica, una laminar rica en Fe,

y otra, cuyas laminillas forman un ángulo recto entre sí, localizada en
las fronteras de grano. Este último eutéctico presenta

concentraciones elevadas en Ce y una morfología muy semejante a la

del eutéctico Al-Al4Ce. En la mayoría de los casos se han encontrado

intermetálicos primarios situados en la zona central del grano. En la

Fig. 4.7 se presentala microestructuratípica de las partículas de
polvo de tamaño medio. En la matriz de Al se han medido
concentracionesde Fe del orden de 0,5% atómico, en tanto que Ce
no ha sido identificado en la misma. El microanálisis
semicuantitativo en regiones de respuesta negativa al ataque
químico, comopor ejemplopequeñísimaspartículasde polvo y capas

envolventes,presentael mismo perfil que el resto de las padiculas
de polvo, y concentracionesen Fe y Ce un pocomás elevadas. Estas
zonas, de dureza extremadamente elevada como se verá

posteriormente,permaneceninalterablesdespués de un tratamiento

térmico de 300
0Cdurante40 h.
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El perfil del difractogramade rayos X de las fraccionesde polvo
con diámetros d~ <36 hm, 36 >xm c d~ c 125 jun, y 125 ~.im
.c d c 180 ~m, estotalmentecomparable,si bien los picos del Al

p
sehacenmásestrechosy nítidos al aumentarel tamañode partícula.
Las fases identificadas son, ademásde Al, las fases de equilibrio

~ 13Fe4 y 10Fe2Ce (cuyos picos presentanuna intensidad muy
débil), y la metaestableAl6Fe. Igualmente, se han encontrado
reflexiones de A1203 y. en forma muy débil, Al4Ce. Los

difractogramas presentan también otros picos, de dificil
caracterización,pero que debende correspondera una o varias de
las fases metaestablesdado que desaparecencon el tratamiento

térmico. Presumiblemente se trata de las fases Al-Fe-Ce-1 y Al-Fe-
Ce-2, de acuerdocon la notación empleadapor Angers [51]. Esta
presunción está apoyada por el hecho de haberse encontrado
partículas cuyas relaciones Fe/Ce, en microanálisis puntual, son

respectivamente,de 4 y de 1, tal y comoencontraraAngerspara las
mismas.

Los difractogramas de las partículas de polvo después de
tratamientos de 1 h a 200 y 300

0C no presenta alteraciones respecto

del polvo recién obtenido. El difractograma del polvo después de un

tratamiento a 4300C/ 1 h varía en cuantoa quela intensidadde fases
establesaumentaconsiderablemente,en especialla del Al

1 0Fe2Ce:
ademásseve reducidala de las fasesmetaestablessin identificar y la

de Al6Fe. A partir de tratamientos de 540
0C/1 h, las únicas fases

identificadas son las de equilibrio y el óxido de aluminio.

4.1.1.3 Cintas de aleacióny tratamientos térmicos

Las cintas de la aleación están caracterizadaspor una anchura

uniforme, de aproximadamente 3 mm, y un espesor que varía en un
amplio espectro de tamaños, entre 20 y 90 p.m, del que 40 gm es el

valor másfrecuente.
La observaciónde la secciónlongitudinal de las cintas, una vez

pulida y atacada,permite diferenciar regioneslongitudinalespor su
diferente respuestaal ataquequímico, como se observaen la Fig.
4.12 que, a partir de ahora y siguiendo la nomenclatura ya clásica

establecidapor Jones11201, se denominaráncomo zonaA, a aquella
que respondenegativamenteal ataquequímico, y zona 8, a aquella
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con respuesta positiva al mismo.

La zona A, de presentarse.se localiza siempre en el lado de la
cinta que originariamenteestuvoen contactocon la rueda. Estazona
se caracteriza por la ausencia de precipitados, como es típico en
cintas de aleaciones Al-Fe, de manera que permanece

sistemáticamenteinsensible al ataquequímico. La superficie que
delimita estazonacon el resto del material es. por lo general,plana
aunque puede presentarse también en forma plano-convexa, en

función de la calidad y cantidad del contacto del líquido de
procedenciacon la rueda. En la Fig. 4.13 se da un detalle de la

frontera entre las zonas A y 13. La zona 13 se localiza. cuando existe

zona A, en el lado de la cinta que estuvo en contacto con el aire,

caracterizándosepor su reaccióncon agentesquímicos graciasa la
presencia de intermetálicos de tamaño discreto, como se vera
posteriormente.Despuésde unaobservaciónmicroscópicadetallada

de la sección longitudinal de gran número de cintas de aleación,
puedeasegurarseque la presenciade una zonaconcretano implica
ni excluye la presenciao ausenciade la otra, pudiéndosedar todas
las combinacionesposiblesparaespesoressuperioresa unas40 ¡.im.

Es imposible, pues, el estableceruna correlación entre las zonas
presentesy el espesorde la cinta. Tan sólo en el caso de cintas de
espesores gruesos queda descartada la presencia absoluta de zona A.

dándoseo sólo zona 13 o unamezclade ambas.
El difractograma de rayos X presenta un perfil exacto al

presentadopor las partículasde polvo con tamañoinferior a 36 hm.
Tan sólo en algunos picos del Al se han observado intensidades

anómalas,respectoa las presentadaspor el polvo, atribuible a la

presenciade textura, dadoquelas cintasno fuerontrituradasparala
realización de los difractogramas.
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La microestructurade la zona 13 de las cintas, por MED, es muy
variada. En ella están presentes, frecuentemente, granos equiaxiales

en cuyos centros se encuentran partículas de intermetálicos

primarios. Estos intermetálicos están rodeados, a su vez, por

dendritas o células de Al nucleadasalrededor del intermetálico
central que crecen hacia afuera en direcciones radiales,

constituyendorosetonesindependientes,como pudo observarseen

la Fig. 4.12 y, con más detalle, en la Fig. 4.13. En las Figs. 4.16 y
4.17 se presentanmicrografias MV!’ de dos regiones típicas de la
zona 13 localizadas,respectivamente,en las proximidadesde la zona

A y en la zona 13 propiamentedicha.
La microestructura de las cintas despuésde un tratamiento

térmico prolongadode 40 h no presentavariacionesapreciablespor
MEE respecto a la estructura de colada. Para envejecimientosa

partir de 4300Cy pequeñosperiodosde tiempo seobservaunafuerte
precipitación en la zona A como se observaen la Fig. 4.18. La
precipitación comienza en la región de la superficie que
originariamenteestuvo en contactocon la rueday el áreaocupada
aumenta con la temperatura y tiempo de tratamiento. Un
tratamiento de 5300C/1 h es suficiente para reacomodar la
microestructura.como seobservapor comparaciónde las Figs. 4.12
y 4.19. Durante el envejecimiento de los rosetones de la zona 13, se

segrega el soluto en la estructura celular que rodea los

intermetáilicosprimarios, en forma de partículasdiscretas.
Los difractogramasde las cintasdespuésde tratamientosde 1 h a

300, 430 y 540<’C son idénticosa los que presentael polvo después
de tratamientostérmicossemejantes,anteriormenteexpuestos. Por

difracción de rayos X se ha constatadola persistenciade las fasesde
coladadespuésde un tratamientode 3000C/27h. tratamientopara
el que cabemencionartan sólo el incrementode la intensidadde los
picos de Al

6Fe. En el caso del tratamiento a 430
0C/77 h, la

intensidad de la fase anteriormente mencionadase ve reducida

considerablemente.
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4.1.1.5 Tratamientos termomecánicos

En el material compactado tanto por extrusión como por CIC se
realizaron diversos tratamientos termomecánicoscon objeto de

estudiar el comportamientode la aleación frente a la deformación

superplástica. Los tratamientos termomecánicos consisten,
fundamentalmente,de trespasos:

1) Tratamiento de solubilización, con objeto de llevar todos los

elementosa solucióny obtenerlas fasesde equilibrio.

2) Laminaciónen frío o a temperaturaambiente,paradestruir la
microestructura,evitando el calentamientode la pieza con objetode
queel materialacumulela energíasuministradapor la deformación.

3) Recristalizaciónen baño de sales,con la creaciónde cristales

equiaxiales.

En la Tabla 4.1 se han resumidolas condicionesbajo las que se
realizaronlos diferentestratamientostermomecánicos.

El análisis de la microestructuradel material generadapor los
tratamientostermomecánicos1 y 2 (ver Tabla 4.1) essemejante,si

bien el tratamiento 2 conduce a intermetálicosde mayor tamaño.
En amboscasosla microestructuraconsistede granosequiaxialesde
Al de 2 a 3 ~m de tamaño con una densidad de dislocaciones

relativamente elevada, tal y como se puede observar en la Fig. 4.26, y

de las fases intermetálicas de equilibrio localizadas
fundamentalmenteen fronteras de grano, así como de pequeñas

partículas de A1203. La fracción de volumen de intermetálicos
después del tratamiento 1 resulta ser del 21%, de la que
aproximadamenteel 50% está ocupadapor AI13Fe y el resto por
Al1 0Fe2Ce. Las partículas se encuentran homogeneamente

distribuidas en la matriz. Su tamaño oscila entre 0,2 jxm y 2 .±m.
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Tabla 4.1: Tratamientos termomecánicos efectuados en la

aleaciónAl-6%Fe-5%Ce solidificada rápidamentey compactadapor

extrusión y CIC.

TT Comp. Solubilización Laminación

1 E 540”C/24h/enfr.lOh 1) 200C/c=-1

Recristalización

5400C/10 mm

2)- 320C/E=-1 5400C/ 1 nun

2 E 5400C/24h/enfr.lOOh 1) 200C/c=-1 5400C/10 mAn

2)- 320C/e=-1 5400C/ 1 mm

3 E 6200C/2smin/aire - 320C/e=-1,1 5400C/1OmAn

4 E 6200C/8h/aire - 320C/e=-1 5400C/10 mm

5 E 6200C/739h/aire - 320C/e=-1,3 5400C/10min

6 E 6200C/2omin/aire - 320C/e=-0,95 6050C/10mm

7 E 6200C/25min/aire l)-3200/e=-0,42 6130C/lomin

21 200C/e=-0,96 6100C/30mm

8 C 6200C/2omin/aire 200C/e=-1 5400C/15mAn

9 C 6200C/2Omin/aire 1)3500C/e=-0,62 6000C/10mm

2) 200C/e=-0,5 54000/15mAn

E = Compactaclónpor extrusión

O = Compactaciónpor CIC

TT = Tratamiento termomecánico
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morfología mas o menos esférica, tiene un tamaño medio de 0,4 Ixm.

Al igual que en los casos anteriores, se identificaron pequeñas
partículasde A1203 en el interior de los granos.

El material compactado por CIC se sometió a diversos
tratamientos termomecánicos, semejantes a los ideados para el

material compactado por extrusión, como ya se ha visto en la Tabla

4. 1. La respuestadel material al tratamiento termomecánicoes, en
general, peor que la del material compactado por extrusión y tratado

termomecánicamenteen idénticas condiciones. Así, por ejemplo,
un compactopor CIC no es capazde resistir la laminación a -32

0C
posterior al tratamiento de solubilización. La laminación a

temperatura ambiente es crítica debido a que puede generar grietas.
La respuesta del material compactado por CIC a la laminación en
caliente, a una temperatura de 3500C, es más positiva que la
anterior, aunque el material no se deforma con la misma facilidad

que el compactadopor extrusión.

4.1.2 Módulo de elasticidad

La variación del módulo de elasticidadcon la temperaturadesde

20 hasta 6000C de la aleaciónAJ-6%Fe-5%Cecompactadaa 3000C
por extrusión se ha representadoen la Fig. 4.30. El módulo de

elasticidaddisminuye monótonamentecon la temperatura,sin que
sehayanmedido variacionesimportantescomo consecuenciade las
transformacionesde fase en estadosólido que puedepresentarla

aleación. En la misma figura se ha representado,a modo de
comparación, la variacióndel módulo de elasticidaddel Al puro [69].
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Fig. 4.30: Variación del módulo de elasticidad de la aleación
Al-6%Fe-5%Ce y del Al puro con la temperatura.

4.1.3 Coeficientede dilataciónlineal

El coeficiente de dilatación lineal, a, medido en un intervalo de

temperaturasdesde100 hasta6000C se presentaen la Fig. 4.31. A
partir de unos 3100C la variación es prácticamente lineal. No se

observan desviaciones importantes de este parámetro como
consecuencia de las transformaciones de las fases metaestables.
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Fig. 4.31: CoeficIentede dilataciónlineal de la aleaciónAI-6%Fe-
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4.L4 Dureza

4.1.4.1 Polvo de partida y tratamientos térmicos

La microdurezaVickers de las partículasde polvo de la aleación
varía en función del diámetro de las mismas. Así, en partículasde

polvo de tamañoinferior a 125 ~m sehan medido microdurezasde
82; en el caso de partículas de tamaño mediano (125 ~im c d cp
180 hm) 73; y 51,3 para el casode partículasde tamañosuperiora
180 ~xm. El valor de la microdureza Vickers en zonas que

permaneceninalteradas despuésdel ataque, como por ejemplo
capasenvolventeso panículasde polvo diminutas, asciendea 317.

Como consecuencia del tratamiento térmico a 3000C durante

40 h, la microdurezade las partículasde tamañoinferior a 125 ¡±m
sereducedesde82 hasta70 en zonasconmicroestructurafina. La
exposicióndel polvo a 430~C durante1 h reduceel valor de la dureza
un 24% en dichas zonas, manteniéndoseestos valores para
tratamientosprolongadosadicha temperatura,comose observaenla
Tabla 4.2, en donde se han resumido los valores de microdureza
Vickers despuésde diferentes tratamientostérmicos, para el caso

de partículasde tamañomedio.

Tabla 4.2: Variación de la microdureza Vickers con el

tratamientotérmico.

MicrodurezaVickers
Tratamiento Microestructura Microestructura

térmico fina gruesa

2750C/ lh 54 63

30000/ lb 70
3000C/40h 70 71
4300C/ lb 62 40
4300C¡ 40h 65 45
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4.1.4.2 CIntas de aleacióny tratamientos térmicos

La microdurezaVickers de las cintas de aleaciónAl-6%Fe-5%Ce
en su estadode coladaesde 217 en la zonaA y de 137 en la zona13.

Las medidasde microdurezarealizadascon un nanopenetradoren
la zona A de las cintas presenta un valor medio de 2,51 GPa
±0,28 OPa. Su curva carga - desplazamientosecaracterizapor su
uniformidad, con un trazado parabólico durante la carga, como se

observa en la Fig. 4.37. En la Flg. 4.38 se ha representadola
variación de la dureza de la zona A de algunos de los ensayosen
función de la profundidad total del penetrador. En la zona 13, las
curvas no presentantrazado parabólico, observándosetramos de
diferente pendiente durante la carga, como se observa en la Fig.
4.39a y b. poniendo de manifiesto con ello, no sólo la diferente
dureza puntual de las regiones que atraviesa el penetrador,sino

también el aumentode la durezacon la profundidad, por la mayor
pendientede la curva a profundidadessuperiores. En regionesde la
zona13 sehan agrupadolos valoresendos grupos,convaloresmedios

de 1,17GPa ±0,34GPayO,54GPa±0,11 GPa.
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a) b)

0 400

Fig. 4.39: Curva carga - desplazamiento en dos regiones

diferentes de la zona 13 de una cinta de aleación Al-6%Fe-5%Ce.
Profundidad de penetración: a) 200 nm la) 300 nm.

La variación de la microdurezaVickers de las zonas A y 13 en
cintas de aleaciónpara tratamientostérmicos isocronosde 1 h se

presenta en la Fig. 4.40. La microdurezade la zonaA aumentacon la

temperatura de tratamiento hasta 3000C, a partir de la cual
desciendehastacoincidir con la de la zona 13. La variación de la

durezaVickers de la zona 13 con la temperaturade tratamiento es
monótona decreciente. Para una temperatura de 5400C la

microestructura de la cinta es homogénea, siendo imposible
discriminar entreambaszonas.

En la Fig. 4.41 sepresentala variación de la microdurezaVickers
de las zonasA y 13 paradiversostratamientosisotermosa diferentes

temperaturasy tiemposde tratamiento.
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Fig. 4.40: Variación de la microdureza Vickers de las zonas A y 13

de cintas de aleación Al-6%Fe-5%Ce con la temperatura

tiemposde tratamientode 1 h.
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4.1.4.3 MaterIal compactoy tratamientostermomecénicos

El material en estadode coladaexhibe una microdurezaVickers
de 36,2. En el casodelmaterial compactadopor CíO la microdureza
Vickers asciendehasta91, habiéndosemedido valores de, incluso,
164 en zonasque resistenrelativamentebien la acción del ataque
químico.

En la Fig. 4.42 se proporciona información acerca de la
microdurezaVickers del material compactadopor extrusión, tanto
en su estado de recién extruido como después de diferentes

tratamientos térmicos.
En material compactadopor extrusióna 4800C,sehamedido una

microdurezaVickers de 65 despuésde un tratamiento de 30000/
30 mm, permaneciendo constante dicho valor para un

envejecimientode 2 h a dicha temperatura. Despuésde 1 h a 540~C
y posteriorenfriamientoen agua,no se observaun incrementode la
microdureza,cuyo valor es de 70. En la Fig. 4.43 se representala
variación de la microdurezaVickers con la temperatura para el
material extruido a 3000C, procedente de partículas de polvo
125 gm c d c 180 ~m despuésde un tratamiento isocrono de

p
30 mm; en tanto que en la Fig. 4.44 se da la variación de la
microdureza Vickers de la aleación en función del tiempo de

tratamientotérmicoa temperaturaelevada.
La microdurezaVickers del material compactadoy sometido a

diversos tratamientos termomecánicos se ha resumido en la

Tabla4.3.

120

00 F’ig. 4.42: Valores de la
microdureza Vickers para la

80 aleación procedente de polvo
de tamaño 125 >im c d~ c

60 180 ~m compactado por
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Fig. 4.43: Variación de la microdurezaVickers de la aleación

a 3000C después de diferentes tratamientos térmicos
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Tabla 4.3: Microdureza Vickers de la aleación Al-6%Fe-5%Ce
extruida, después de diferentes tratamientos

descritosen la Tabla 4.1.

termomecánicos

Comp. Ny03 Solubilización Laminación Recristalización

E 51,5 540
0C/24h/

enfr. lOh

42 5400C/24h/

enfr. lOOh

E 48,5 6200C/25min/aire

E 47,7 6200C/8h/aiire

E 43,1 6200C/739h/aire

1) 200C/e=-1

2)- 320C/e=-1

1) 200C/e=-1

2)- 320C/e=-1

- 320C/E=-1

- 320C/e=-1,3

5400C/10mm

5400C/ 1 mm

5400C/10mm

540~C/ 1 mm

5400C/10mm

5400C/10mm

5400C/10mm

E 43 620~C/2omin/aire - 320C/e=-0,95 60500/10mm

E 43,5 6200C/25min/aire 1)- 320CIe=-0,42 61300/10 mm

2) 200C/e=-0,96 6100C/30mm

0 54,7 6200C/2ommn/aire

0 43.1 6200C/2Omin/aire

200C/e=-1

1)3500CIe -0,62

54000/15 mm

60000/10mIn

2) 200C/e=-0.5 5400C/15mm

E = Compactaciónpor extrusión
C = Compactaciónpor CíO

E
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4.1.5 Ensayosde tracción

4.1.5.1 MaterIal compactado

a) Material compactadopor extrusión

El material recién extruido procedente de polvo de tamaño
125 gm c d c 180 ~.tmseensayóentraccióna rotura. con velocidadp
de carro constante,tanto a temperaturaambientecomo a elevada
temperatura. Para una velocidad de deformación inicial de

4,8 . lo-3 ~1 el material exhibe un valor Rp
02 a temperatura

ambientede 346 MPa, con una resistenciaa la tracción, Rin, de

365 MPa y un alargamientoa rotura.A. del 25%. Su variacióncon la
temperaturade ensayose da en la Fig. 4.45a. En la Fig. 4.45b se da
la variación de Rp02,Rm y A con la temperaturade ensayoparauna

velocidad de deformacióninicial de 2,8 . ío~ ~ Hay que hacer

notar que las probetas utilizadas en este último caso fueron
cilíndricas, con un diámetro de 5 mm y una longitud de trabajo de

6 mm.
En la Fig. 4.46ay la se da la variación de Rp02, Rin y A con la

temperaturade ensayopara velocidadesde deformación inicial de

4,8 lcr
3 s1 y 2,8 . ícr4 s1 respectivamente,para el caso de la

aleación extruida procedente de partículas de polvo de tamaño
36 gm c d~ c 90 gm.
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La observaciónde las superficiesde fracturas por MEB pone de

manifiesto una fractura de tipo dúctil, con una topografía muy
variada. En general, el tipo de fractura es en copay cono. Se ha
constatadola presenciade cavidadestanto en el centro como en los
ladosde la superficie de fractura. En la Fig. 4.47 se presentantres

micrografías típicas de las probetas ensayadas a 20. 215 y 40000 del
material procedentede polvo de tamaño comprendidoentre 125 y
180 1a.m. El análisis de la secciónlongitudinal de las probetasde
tracción ensayadasa 20, 215 y 40000 por MET revela que la
microestructuraesmuy pobreen dislocaciones,incluso en el casode
la probetaensayadaa temperaturaambiente. La ndcroestructuraen

generales tan heterogéneacomo la del material de partida. Para
temperaturasde ensayode 20 y 21500 cabedestacarel crecimiento

de las fasesmetaestablesde Al-Fe-Ce, quepasande tenerun tamaño
de unos 20 nm, en la probetaensayadaa temperaturaambiente,a

unos40 nm a la probetaensayadaa21500. En la probetaensayadaa
4O0~C, temperaturaa la que las fasesmetaestablesAl-Fe-Ce se han
transformadoya en la fase estableAl 10Fe2Ce,el tamañode éstaes

de aproximadamente400 nm, manteniendosu morfología oval. El
tamaño del resto de las fases permanece invariante con la
temperaturade ensayo.

Con objeto de determinar el comportamiento del material a
elevada temperatura, se realizaron ensayos a velocidad de

deformación variable a 500 y 55000 tanto en estado de recién
extruido comodespuésde un tratamientotérmicode 60000durante
30 mm, cuyosresultadossepresentanen la Fig. 4.48.
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Fig. 4.48: Variación de la tensiónde fluenciacon la velocidadde
deformacióna 500 y 550e’C parael materialreciénextruido y tratado
térmicamentea 6000C/30mm.

b) Material compactadopor CIC

Los resultadosde los ensayosde tracción a velocidad de carro
constantellevados a cabo en este material se han resumido en la
Tabla 4.4. Estosresultadosconstatanla mala unión existenteentre
las partículas. Se realizarondos ensayosa temperaturaambientey

dos velocidadesde deformación diferentes. En ambos casos las
probetasrompen en el tramo plástico pero sin haber alcanzadoel
valor de la resistenciaa la tracción.

Tabla 4.4: Resumende los ensayosde tracción a velocidad de

carro constanteefectuadosen el material compactadopor CIC.

Tensayo

[0C1

20

einiciaí

[s41

Rp
0,2

[MPa]

Rm

[MPa]

[

%1

2.8• io-~ 140 207,6 2.1

20 4,8~ io~ 141 234,8 2,6

1Q~

.100
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4.1.5.2 MaterIaltratado termomecánicamente

Se realizaron ensayos de tracción tanto a velocidad de
deformaciónconstantecomovariableen material sometidoa algunos
de los tratamientostermomecánicos expuestosanteriormenteen el
capítulo 4.1.1.5 (ver Tabla 4.1), cuyos resultados se describena
continuación:

Tratamiento termomecúnicoNr. 1

En material tratado con este tratamiento termomecánico se
realizó un ensayo a velocidad de deformación variable a la

temperatura de 5000C. La representacióndoble logarítmica de la
velocidad de deformación real frente a la tensión real pone de

manifiestosu variación lineal, con un valor de m = 0,13 (n = 7,7) en

el intervalo de velocidadesde deformaciónanalizado,que va desde

1.4~ 10~ s~ hasta4.8 í03 s4 Estematerial ensayadoatracción

a 500e’C con velocidad de deformacióninicial de 6 10~~ ~1 exhibe

un alargamientoa rotura del 133%. El material sometidoal mismo
tratamiento termomecánicopero con una recristalización final de
54000durante30 mm, en lugar de 1 mm, no modifica los resultados

anteriormenteexpuestos.

Tratamiento termomecúnicoNr. 2

Con este material se realizaron ensayos a velocidad de carro
constante,cuyosresultadossehancompiladosen la Tabla4.5.
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Tabla 4.5: Resumende los ensayosde tracción a velocidad de
carro constanteefectuadosen el material despuésdel tratamiento
termomecánico2.

Tensayo einiciaí Rp0,2 Pm A

[
0C] [st IMPaI [MPa] 1%]

20 610~ 44 132.4 41,8

250 1~10-~ 50,7 62,7 38.7

350 30 38,4 32

450 lslW3 14,8 22,6 14,8

500 20 70

Tratamiento termomecúnicoNr. 3

Material sometidoal tratamiento termomecánico3 (descrito en
Tabla 4.1) se ensayóentre 350 y 5000C a velocidad de deformación

variable. La variaciónde ~ con ay a/E se muestraen las Figs. 4.49y

4.50 respectivamente. Del análisis de las curvas tensión -

deformacióna cadatemperatura,seobservaque el material no llega

a alcanzarun estado de tensión estacionariodado que el material
presentaendurecimmentodurante el ensayo. El material muestra
valores de m extremadamentebajos. El mátmo medido tiene un

valor de 0.2 a 50000 a una velocidad de deformación real de

6 ío~ s~, como se observaen las Eigs. 4.51 y 4.52, en las que se

representala variación de m con la velocidadde deformaciónreal y

el planotopográficode isovaloresde m, respectivamente.
Este material muestra alargamientosconsiderablesen ensayosa

rotura con velocidad de carro constantea 500~C (Fig. 4.53) y, como
seve en la Fig. 4.54, unacierta sensibilidadfrente a la velocidad de

deformaciónparavelocidadesde deformaciónrápidas.
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En la Tabla 4.6 sehan resumidolos resultadosde otros ensayos
de tracción a velocidad de carro constante realizados entre
temperatura ambiente y 350e’C a diferentes velocidades de
deformación.

Tabla 4.6: Resumende los ensayosde tracción a velocidad de
carro constanteefectuadosen el material despuésdel tratamiento

termomecánico3.

• ‘4.8,10—2

Tensayo

[0C]

einicial

[~-1]

Rp
02

IMPa]

Hm

IMPa]

[

%]

20 4.8~ io-
3 113.8 169,6 51,6

215 4.8~ ío-3 85.7 100,9 53,5

215 4.8• í04 78.5 93,1 47,8

350 4,8 10~ 46,1 56.5 62,7
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Tratamiento termomecúnicoNr. 5

Con material tratado de acuerdocon el tratamiento5 (ver Tabla
4.1) se hicieron ensayos a velocidad de deformación variable a
temperaturasentre450 y 520e’C. Como se observaen la Fig. 4.56. a
partir de la variación de la velocidad de deformación real con la
tensiónreal se obtienenvalores de m muy bajos, 0,16 (n = 6,25), a
altas velocidadesde deformación,pero valores relativamentebajos
de aproximadamentem = 0,26 (n=3,8) a bajas velocidades de
deformación. Un ensayo de tracción a rotura a 5200C y baja

velocidad de deformacióninicial (6 10~ s1 ji dio como resultado

un alargamientode 210%, muy superior al? obtenido con cualquier
otro tratamiento, pudiéndose considerar el material como

superplástico.
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Tratamiento termomecúnicoNr. 6

El comportamiento de la aleación después del tratamiento

termomecánico6 (ver Tabla 4.1) ante ensayoscon cambios en la
velocidad de deformaciónsecaracterizapor pendientesacusadasen

una representación¿ - a, tal y como se observaen la Fig. 4.57. A

550e’C el valor de m es de 0,17 (n = 5,7). En la Fig. 4.58 se ha

representadola variación de la velocidad de deformaciónfrente a la
tensiónreal corregidapor el módulo de elasticidad.
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Tratamiento termomecúnicoNr. 8

En material sometidoal tratamiento termomecánico8 (descrito
en Tabla 4.1) se realizaron ensayos a velocidad de deformación
variablea 500y 5300C. La probetamostróun alargamientodel 100%
bajo las condicionesen dondeel valor de m es máximo, es decir, a

5300Cy una velocidadde deformaciónreal inicial de 2• ío2 51~

Tratamiento termomecúnicoNr. 9

Los resultadosde ensayode tracción a velocidad de deformación
variable realizado a 5000C en material sometido al tratamiento
termomecánico9 (ver Tabla4.1) sedan en la Fig. 4.59. Se observan
valores elevadosde m, aproximadamenteigual a 0,13 (u = 8), y la

presenciade una fuerte disminución de m a bajas velocidadesde
deformacióncaracterísticode materialesque presentanunatensión
umbral.
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4.1.6 Ensayosde tenacidada rotura

Los ensayospara detenninarel valor de la tenacidada rotura se

realizarontanto a temperaturaambientecomo a 200”C en material
extruido a 3000C procedente de polvo de tamaño comprendido
entre 125 y 180 1a.m.

A temperaturaambiente,el material presentaun comportamiento
plástico,no siendoposible la medidadel valor Kic, comoseobserva

en la Fig. 4.60 en la que se presentala curva carga - desplazamiento
del ensayo a 20 y 200e’C. Se observauna variación lineal fuerza-

desplazamientoen el tramo inicial, seguido de una zona no lineal
paracargaspróximasa la máxima. El valor Kíc medido en el ensayo

a 2000C fue de 9,8 MPaÑm. Por MEB se ha comprobadoen la

superficiede fracturaunarotura de tipo dúctil.
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4.1.7 Ensayosde resistenciaal choque

Los ensayos de resistencia al choque se llevaron a cabo en
material compactadopor extrusión a partir de polvo de tamaño
comprendidoentre 125 y 180 gm en un intervalo de temperaturas
comprendidoentre temperaturaambientey 5000C. La variación de
la resilienciacon la temperaturaparaestematerial sepresentaen la

Fig. 4.61. Dadas las característicasde la curva, no es sencillo el
determinarla temperaturade transiciónde acuerdocon los métodos
convencionales.
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con la temperatura de

La observación de las superficies de fractura con un
estereomicroscopiorevela una topografia rugosa, cuya rugosidad
aumenta con la temperatura como es habitual en este tipo de
ensayos. En la Fig. 4.62 se presentancuatro macrografíasde las
superficies de fractura para las temperaturas de ensayo más
representativas. Es de notar el incremento de la deformación
plásticade la probetaa partir de 2190C.
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4.2 Discusiónde resultadosde la aleaciónAI-6%Fe-5%Ce

La clasificación y formación de las estructurasde solidificación
encontradas en aleaciones aluminio - metal de transición
rápidamentesolidificadas por los métodos del doble pistón y de la

rueda,han sidoestudiadasen detalley expuestasen unapublicación,
ya clásica,por Jones1120] y posteriormentediscutidapor Garretty

Sanders [1211. Jones observó y definió en las aleacionesAl-Fe
elaboradaspor el método del doble pistón, dos tipos de estructuras
distinguibles por microscopiaóptica ante su diferente respuestaal
ataque químico. El primer tipo de estructura, clásicamente
denominada como zona A. está caracterizadapor dendritas o
microcélulasde Al libre de precipitacióncuandoson observadospor
MO. Esta estructura se encuentraen el lado en contacto con la

rueda,en el caso de aleacionesproducidaspor estemétodo. La otra
estructura,zonaB, estácaracterizadapor la presenciade partículas
intermetálicasy aluminio, localizándoseen el lado en contactocon
el aire. Esta zona responde positivamente al ataque químico,
precisamentepor la presenciade tales compuestosintermetálicos,
visibles por MO.

Numerosos investigadores han encontrado este tipo de

microestructura en gran variedad de aleaciones de aluminio
solidificadas rápidamente. Desde el punto de vista de las
propiedades mecánicas del material una vez consolidado, es
preferible una elevada fracción de volumen de zona A, dado que

generarámicroestructurasmás finas y con mejores propiedades
mecánicas.

La microestructura de la aleación Al-6%Fe-5%Ce solidificada
rápidamente es comparable en cintas y partículas de polvo. Se
caracterizanambas por la presencia de una gran variedad de
microestructuras,puestas de manifiesto, quizá de manera más
patente y clara, en el caso de las cintas. La gran variedad de

microestructurasson, como severá másadelante,consecuenciadel
gran espectro de velocidades de solidificación durante la
elaboración,para el que las aleacionesAl-Fe hipereutécticasson
especialmentesensibles, como se deriva del trabajo de Adam y
Hogan [1221, que investigaron aleacionescon composicionesde
hasta un 4% en Fe, y del de Hughesy Jones1123] en aleaciones
AI-6. 1%Fe.
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Tanto en cintas como en partículasde polvo, seha observadoen
la zonaA la presenciade células/dendritasde aluminio sobresaturado
que originan partículas intermetálicas secundarias como

consecuenciade tratamientos térmicos. Estos intermetálicos
secundariosson los responsablesde la alta dureza(Figs. 4.40y 4.41)
y, en resumidascuentas,de la resistenciade la aleación. Comoesde
esperar, dado que tanto el subenfriamientocomo la velocidad de
solidificación durantela producción de cintas esconsiderablemente
superiorque en la de las partículasde polvo, la fracción de volumen
de zonaA en las primerases, consecuentemente,superior.

En la zona B, tanto cintas como partículas de polvo presentan
claramenteintermetálicosprimarios localizadosen el centro de los
granos. La presenciade estos intermetálicos, cuya morfología y

tamaño no sufre modificaciones sensibles con el tratamiento
térmico, suponela existenciadurante la solidificación de regiones

de solidificación lenta. Los intermetálicos primarios nucleados
directamente a partir del caldo, crecen y se desarrollan hasta
alcanzar un determinado tamaño. El aluminio puede nuclear

entonces en torno a estas partículas, y crecer en direcciones
radiales hasta confrontar con otro frente de solidificación,

originando los rosetonesobservadosen regiones de la zona IB, tal
comoseobservaen las Figs. 4.12y 4.13.

El análisis por MO y MEB de la secciónlongitudinal de las cintas
ha puesto claramentede manifiesto la presenciade dos regiones

asociablesa dos frentes primarios de solidificación, como se ha
observadoen las Figs. 4.12y 4.13, apoyadopor la presenciaconjunta

de aluminio primario e intermetálicosprimarios. Uno, queoriginará
la zona A. y cuyos parámetrosde subenfriamientoy solidificación

están condicionadospor la eliminación de calor por conducción a
través de la rueda,y el otro, por convección,a través del aire, que
daráorigen a la zonaB. En consecuencia,el mecanismoresponsable

de la solidificación primaria del Al o del intermetálico tiene su
origen en consideracionescinéticas. A elevadasvelocidades de
solidificación y grandes subenfriamientos, la nucleación de

intermetálicosprimarios seve suprimida en favor de la nucleación

de Al primario, que crecey se desarrollaen la región en contacto
con la ruedaoriginandola zonaA. En la zonaencontactocon el aire,
tanto el subenfriamientocomo la solidificación son menores y la
cinética de crecimiento de los intermetálicos primarios, una vez
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nucleados,estácontroladapor la transferenciaexternade calor en
las condiciones de elaboración. Garret y Sanders [121] han

encontradoen cintas de aleacionesAl-Co similares resultados,los
cualeshan sido reproducidospor Chu y col. en cintas de aleaciones
AA-Si [124]. El espesorde las cintas juega un papel muy crítico,

como es lógico pensar. Una gran variedad de microestructuras
puede formarse, de esta manera, dependiendodel espesorde las

cintas y de la calidad del contacto caldo-rueda,o del tamaño del
polvo, en el casode la atomización.

La gran variedad de nxicroestructuras de solidificación
encontradasdan testimonio de la Igualmentevariada velocidad de

solidificación y gradode subenfriamiento. Estosson dos parámetros
muy importantesa controlarduranteel procesode elaboraciónpara

la obtenciónde materialescon buenaspropiedadesmecánicas. Una
elevadavelocidadde solidificación y un gran subenfriamientopueden

llegar a eliminar los intermetálicos primarios y conducir a la
formación de finísimos intermetálicos secundarios, como se
presentóen las Figs. 4.14 - 4.16, o incluso eliminarlos. Durante la

consolidación es importante que la compactación se realize a la
temperaturamásbajay duranteel mínimotiempo posible.

Del análisis comparativo de las microestructuras resultantes

despuésde los diferentes tratamientostermomecánicos,se deriva
unarelativainsensibilidadal mismo. La microestructuraen todoslos

casoses muy semejante,a excepción del quinto tratamiento. No
obstante, parece ser que la solubilización a temperaturasuperior

durantepoco tiempo ofrece los mejoresresultados. Por otra parte.
un tratamientode doble laminación y recocido no resulta ser más
efectivo que los sencillos.

El análisis conjunto de la variación de la microestructuray de la
dureza con las condiciones de tratamiento térmico de las cintas
proporcionainformación para entendery comprenderlos procesos
de reestructuraciónde la microestructura. Los valores de dureza

que exhiben las cintas son comparablescon los presentadospor
aleacionesAl-Fe-Ce de composiciónsemejanteelaboradastanto por

el método de la rueda como por el de doble pistón [125]. El
incrementode la durezaobservadapara tratamientosentorno a los
3000C tFigs. 4.40, 4.41) en la zona A. se debeal propio procesode

descomposiciónde la solución sólida supersaturadade Fe en Al,
constituyente de la misma. Esta descomposición, tal y como
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demostraran Blank [49,126] y Furrer y Warlimont [1271, es
semejantea la que presentanlas aleacionesendurecibles,pero a
diferencia de estas,en las aleacioneshipereutécticasAl-Fe y en las
ternarias AI-Fe-X, el proceso es irreversible. El proceso de
precipitaciónque tiene lugar esel siguiente:

Sol. Supersaturada—>ZonasGP—> O —> O —> O (AA 13Fe4)

La precipitaciónde las fasescohrentesO” y e esresponsabledel

aumento de dureza observado.Jacobs [128] estudió la estructura

cristalográficade estasfases, que resultan ser cúbica (a = 0,585
nm) y monoclínica, respectivamente. La drástica pérdida de la

durezacon la temperaturade tratamientoa temperaturaselevadasse
debea la precipitaciónde las fasesternariasestables.

Los resultadosde microdurezaVickers medidosen cintas y polvo
de aleaciónson comparablestotalmentecon los ofrecidosusandoun
nanopenetrador. El nanopenetradores una herramientavaliosa, no
sólo por ofrecer información de la dureza de fases de tamaño

pequeñísimo,sino tambiénpor proporcionar información acercade
la variaciónde la durezadel materialcon la profundidad.

La dispersión encontrada en los valores de microdureza por
nanopenetradortanto en cintas comoen partículasde polvo sedebe,
precisamente.al hechode quela estructura,en especialla de la zona
B, es heterogéneacomparadacon las dimensiones de la región

dondeserealizael análisis. Así, en unapartículade polvo de tamaño
discreto sehanmedido valoresde durezade 0,50 GPa, identificable
conunazonaocupadafundamentalmentepor Al, junto con 3,23GPa,
que correspondea la durezamedida en el intermetálicoAI6Fe. La
medida de microdurezacon una pirámideVickers proporcionauna
información general. La presenciade estas heterogeneidadesse

desprende,igualmente, del propio trazado de las curvas carga-
desplazamientodurante la carga. La de la zona A de las cintas
presentaun trazadoparabólicoperfecto. En el casode las partículas

de polvo se observan algunas irregularidades con pequeñas

desviacionesdel trazado. A diferencia,la curvaen la zonaB presenta
dos o más desviacionespositivas o negativasrespectodel trazado
inicial indicando con ello que la dureza del material que el

penetradorencuentraen esemomentodurante su trayectoriahacia
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el interior es más duro o más blando, respectivamente,que el que
ocupa la superficie al comenzar el ensayo. Del estudio de la
dispersión de valores y del trazado heterogéneode las curvas, se
deduce, de manerasecundariay cualitativa, que las partículas de

polvo poseenunamicroestructuramásgruesaquelas cintas.
El valor de la microdurezade las cintas en las zonas A y B es

corroboradamediantelos ensayoscon nanopenetrador. Del trazado
de las curvasdurantela etapade descarga,seobservaunavariación
pequeñísima entre la denominada profundidad plástica y
profundidadfinal (Fig. 4.68). Se entiendepor profundidad plástica
la obtenidapor la prolongaciónsobre el eje de abcisas,es decir la
prolongación a carga O, de la recta en la región de descarga.

Profundidad final es la que permanece una vez retirado el
penetrador.
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Fig. 4.68: Curva carga-desplazamientoobtenidacon ayudade un
nanopenetrador,mostrandola diferenciaentreprofundidad plástica

y final, asícomosu representaciónesquemática[631.
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La mayoría de los materialesmetálicos, y el aquí estudiadono

constituye una excepción, se caracterizan por un trazado recto
duranteuna buenapartede la descarga,comosepuedeobservaren
las Figs. 4.69y 4.70 parael caso delAl puro (63] y de la matriz de Al
en la aleación estudiada,respectivamente. Esta linealidad implica
que el áreaen contacto con el penetradorpermanececonstantey
que la recuperaciónelásticaes pequeña. Para materialescon una
relacióndureza/módulode elasticidadelevada,se observauna mayor

diferenciaentre la profundidad fina] y la plástica, como se observa
para el caso del Si en la Fig. 4.71. Característicassemejantes
presentala faseintermetálicacuya curvasetiene en la Fig. 4.72.
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La aleación presenta excelentes propiedades a traccción a
temperaturaambiente, como se deducede las Figs. 4.45 y 4.46,
propiedadesque semantienenhastauna temperaturapróxima a los

3000C. Responsablede la misma es la estabilidad térmica de la
microestructura,cuyasfasesse hacenestablespara tratamientosde
4250C/24h [51]. A temperaturassuperiores,seproduceun pequeño
engrosamientode los precipitadosde las fasesestables(A1

13Fe4y
Al10Fe2Ce) por difusión de átomos de Fe y Ce a lo largo de las
dislocacionesy fronteras de grano. fundamentalmente. La aleación
presenta,sin embargo, valores más bajos para la resistenciaa la

tracción que otras aleacionesAl-Fe-Ce citadas en la literatura [129-
132]. Dejando apartela variación en concentración(Al-8%Fe-4%Ce
frente a Al-6%Fe-5%Ce), estas diferencias se deben al proceso y
parámetros de elaboración (que condicionan la cantidad de

subenfriamiento previo a la solidificación y la velocidad de
solidificación), tamaño de las partículas de polvo compactadas(en
algunosensayosse estánempleandopartículasde tamañoinferior a
10 gm), así como a las condiciones de compactacióny posterior
procesado,paralas que estasaleacionesson especialmentesensibles

[130,132.133].
En el comportamientode la aleaciónen tracciónsehanobservado

dos fenómenosque merecenla pena resaltar. Por una parte, la
pérdidade ductilidad con la temperaturahastaalcanzarun mínimo
alrededor de los 300

0C, fenómenoencontradoen otras aleaciones
AA-Fe-Metal de transición. Por otra, el incrementode la ductilidad
con la velocidaddedeformación. Este fenómeno,quehastaahorano
se ha encontradoreferido en la literatura científica, es innato a la

aleación,siendoindependientedel método de compactación(se ha

encontrado en material compactado por CIC y por extrusión).
microestructura (se da tanto en material recién extruido como
tratado termomecánicamente),y temperatura (el fenómeno está

presenteen todo el intervalo de temperaturasestudiado,que va
desdetemperaturaambientehasta5000C).

La inestabilidad plástica de la aleación,que se traduce en una
pérdida de la ductilidad a fractura con la temperatura,alcanzasu

mínimo entorno a los 2000C, temperatura a partir de la cual
presentaun comportamientonormal. Kim [134] asociael mínimo
de ductilidad encontrado en una aleación A1-8,4%Fe-7,2%Ce
elaborada por solidifiación rápida al efecto combinado de la
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heterogeneidad microestructural (presencia de intermetálicos,

partículasde óxido, etc.) y de la fragilidad por hidrógeno,en donde
éste último efecto es predominante, jugando el papel más
importante. Cada panícula de óxido de aluminio es una fuente

potencial de generaciónde hidrógeno. Kim atribuye su presenciaa
la baja temperatura de desgasificaciónprevia a la compactación
(3700C). Esta explicación ofrecida por Kim es, no obstante,
insostenible e insuficiente a la hora de explicar el mínimo de

ductilidad. Existen evidenciasde que la reacciónde deshidratación
del óxido de aluminio y la consiguienteformación de hidrógenose
produceen torno a 4000CparaaleacionesAI-12%Fe-2%V[135]. En
el casode aleacionesAA-8%Fe-4%Ce,estudiosrealizadospor Schlich
y col. [136] sobre el efecto de la desgasificación en la
microestructura,demuestranquela desabsorciónde hidrógenotiene

lugar entre300 y 4500C (Fig. 4.73). Esto. unido al hecho de que el
mínimo de ductilidad en aleacionesAA-Fe-Ce se produzcaen torno a
los 2000C. hace dicha hipótesis insostenible. Se admite que el
hidrógenopuedejugar un determinadopapel en la ductilidad pero
no el fundamental.

El comportamientoobservadoen la aleación no es en absoluto
nuevo. Ha sido observadoen otros metalesy aleaciones,queincluyen

latones [1371. aleacionesde base níquel [138] así como en diversas
aleacionesde aluminio [139-142]. Rhinesy Wray [135] han realizado

un estudio sistemático de este fenómeno, al que designan como
mínimo de ductilidad a temperaturas intermedias (intermediate
temperatureductility minimun).
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De acuerdo con estos investigadores, la tendencia en estos
materiales a la fractura transcristalina ocurre en un intervalo

limitado de temperatura. A balas temperaturas,el metal presenta
una considerabledeformaciónen frío, tal que conduce,de manera
habitual, a una elevadaductilidad. A temperaturasun poco más

elevadas, pero por debajo de la de recristalización, cuando un
deslizamiento de fronteras de grano comienza a ser posible, se
producen fisuras y cavidadesa lo largo de las fronteras de grano.

Estastienen su origen en la concentraciónde tensionesacumuladas
en las interfasesmetal-partícula. Las fisuras así nucleadascreceny
coalescenrápidamenteoriginando con ello la rotura del material y
una baja ductilidad. Con el aumentode la temperaturaseproduce
una reestructuraciónde los granos por recristalización, lo que

detiene e impide la nucleación y crecimiento de las fisuras.
retomando el comportamiento normal y habitual, es decir el

aumentode la ductilidad con la temperatura.
Hay que hacernotar que estefenómenono estárelacionadocon la

denominadafragilidad azul, observadaen ciertos aceros,a pesarde
que el trazadode la curva seasemejante. El mecanismode fractura

en ambos casos es diferente; el efecto observado de ductilidad
mínima a temperaturasintermediasse producepor la presenciade
precipitados,en tanto que en el caso de la fragilidad azuil, que se

produce sin reducción en el áreade la probeta, el fenómenoestá

asociadocon la presenciade átomos de impureza en la red [143].
En el casode la aleaciónde Al estudiada,se presentaun fenómeno

de fragilidad real en torno a los 2000C, como se deduce de la
Fig. 4.60 y como se observa en la Fig. 4.74. en donde tanto la
ductilidad como la estricción presentanla misma variación con la
temperatura. Como se comentaraen el capítulo de resultados,la

observaciónpor MET de la microestructurade la probetadespuésde
los ensayosde tracciónmuestrauna gran pobrezade dislocaciones,
por lo queno ha sido posibleasociarla presenciade dislocacionesen

puntos concretos de la microestructura. No obstante, existen
estudios realizadosen probetas a fatiga de una aleación AA-8%Fe-
4%Ce [144] que muestran que los dispersoidesfuncionan como
barrerasimpenetrablesal avancede las dislocaciones.
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Fig. 4.74: Variaciónde A y Z con la temperaturade ensayoparala

aleación Al-6%Fe-5%Ce procedente de partículas de polvo de
tamaño 125 ixm c d~> c 180 ~.¡m, ensayadaa una velocidad de

deformacióninicial de 2,8 ~ s-~.

En ensayos a velocidad de deformación variable, la aleación
muestra, tanto en el estadode recién extruido como recristalizado
elevadosexponentesde la tensión,de 7 a 10, y valores de la energía
de activación muy superioresa la energía de activación para la

autodifusión del Al (142 kJ/mol). Estos valores son típicos de

materialesreforzadospor la presenciade óxidos. A pesarde que,
microestrueturalmentela aleacióncumple los requisitos de tamaño

de grano pequeño y una segunda fase fina y homogéneamente
distribuida para comportarsesuperplásticamente.los ensayos de
tracción muestran bajos valores de la ductilidad unidos a los ya

mencionadosaltosvaloresde n, lejos del valor de n = 2 típico de los
materiales superplásticos. Ello es debido, probablemente,a la

presenciade una estructuratípica de deformación,con presenciade
una elevadaconcentraciónde dislocacionesy de fronteras de bajo

ángulo.
Paraconvertirestamicroestructuraen una típicade materialesde

alta ductilidad, se sometió la aleación a numerosostratamientos
termomecánicos,descritos en la Tabla 4.1. Los tratamientos
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termomecánicostuvieron un fuerte efectosobre el comportamiento
mecánico del material, aunque para lograr cambios en su
comportamiento hubo que recurrir a condiciones extremas de
tratamiento.

Un ejemplo de este comportamiento se da en la Fig. 4.50,
correspondiente al tratamiento termomecánico 3 (6200C/

25 mm/aire + laminación a -320C/c=-1,1 + recristalización a

5400C/1O mm). La microestructura resultante es de granos

equiaxialesde Al de 2 a 3 hm y precipitadosde aproximadamente
1,5 i.im, con una separaciónentreellos de aproximadamente3 1a.m.
Es posible compararlos datos experimentalespresentadosen dicha
figura con los valores predichos por diferentes mecanismos de

deformacióna altastemperaturas.

De todos los mecanismosexistentesen la literatura, sólamenteel
denominado mecanismo de movimiento de dislocaciones a
estructuraconstante [1451 es capaz, en principio, de explicar los
altos valores de n que presenta la aleación, sin necesidad de
incorporar una tensión umbral que es siempre un parámetro
empírico sin relación con la microestructura del material. Este
mecanismo se basa en la presencia de una subestructurafina,

generalmentecreada durante el procesado del material. Esta
subestructuraseve estabilizadapor la presenciade partículasy no
varia con la tensión aplicada a altas temperaturas. La ecuación
fenomenológicaque describeestemecanismoesla siguiente:

= 10~ . (2db)3 . (DR/b2) . (a/E)8 (4.1)

donde X es el tamaño de subgranoque coincide con el espaciado

entreprecipitadosen nuestrocaso.
Esta ecuación predice que los ensayos realizados a todas las

temperaturas deben superponerse si se representan como

¿ . (A/bE3 . (DR/b2) -1 en función de (a/E) y que la pendientees8.

En la Fig. 4.75 se verifica esta ecuación para los datos
experimentalesobtenidospara el tratamiento termomecánico3 de
la ng. 4.50. & observaque los datos experimentalesentre 350 y
5000C respondenen su conjunto a una pendientecercanaa 8 tal
comoviene indicadopor la líneade trazo fino.
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(é b~)/PSDR)en función de a/E paracomprobarla predicciónde la

ecuación4.1 dadapor la líneade trazogrueso.

Además,es cercanaa la línea de trazo gruesoque representala

predicción de la Ec. 4.1 La desviaciónexistente entre los datos
experimentalesy estacurva esde aproximadamenteun factor 1000
en velocidades de deformación. Aunque esta desviación pueda

parecerexcesiva,no lo essi secomparacon la desviaciónen tensión
existente que es sólamente de un factor 2,3. Ello se debe al
exponente de la tensión tan elevado (n = 8) que relaciona la
velocidad de deformacióncon la tensión. Estadesviaciónpuedeser
inclusomenorsi seconsiderala presenciade un campode tensiones

en torno a las partículas de intermetálicos, lo que supondríauna
distancia efectiva entre partículasmenor a la real. En un estudio
cualitativo de recientepublicación [146] realizadoa partir de datos
publicadossobrealeacionesAA-Fe-Cey Al-Fe-Si-V y Al, seatribuyen el
elevadoendurecimientode estasaleacionesa estefenómeno. Con un
aumentode la temperatura,la efectividad del campo de tensiones
disminuye, por aniquilación de dislocaciones en tomo a las

10<
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partículas. En consecuencia, se pueden obtener energías de
activaciónaparenteselevadas.

Un tratamientotemomecánicoquerequieremención especial,es

el número 5 (6200C/739 h/aire + laminación a -320C/e=-1,3 +

recristalizacióna 5400C/10mm). Este tratamiento, que incluye un
recocidoa alta temperaturaduranteun tiempo extraordinariamente
largo, produjounamicroestructurade granosequiaxialesde AA de 3 a
6 hm y precipitadosde aproximadamente4 j.tm. A bajasvelocidades
de deformación se obtuvo un valor de m = 0,26 (Fig. 4.56) y un
alargamientoa rotura de 2100/o a 5200C. La deformaciónobtenida
bajo estas condiciones podría asociarse a un mecanismo de

deslizamientode fronteras de grano, tal como los presentadosen el
capítulo 3.2.3. Parauna comparaciónde los valoresexperimentales
con los predichos por estos mecanismoses necesario conocer,

ademásdel valor de n, el de la energía de activación para la
deformaciónparaasociarlacon la energíade activaciónde la difusión
a travésde la red o a travésde fronterasde grano. Como seve en la

Fig. 4.56, esto no es posible ya que las curvas ¿ - a, a las dos

temperaturasde ensayo,no sonparalelas.Además.dadala dificultad

quetiene la microestructuraparapoder realizarun deslizamientode
fronterasde grano,a pesarde los drásticostratamientosde recocido

y deformación a que ha sido sometido el material, no es
necesariamentecierto quelas estructurasa 500 y 5200Cseanambas
capacesde deformarseexclusivamentepor este mecanismo. Es

posible que el movimiento de dislocacionesjueguetambiénun papel
importanteen la deformacióndel material.
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4.3 Conhasionessobreel estudio de la aleaciónAl-6%Fe-5%Ce

1) La aleación solidificada rápidamente presenta las zonas A y E
en relaciones que dependen del proceso de elaboración y
condiciones de solidificación y subenfriamiento. originando una
microestructuramuy fina. La elaboraciónpor el métodode la rueda
produce una fracción de volumen de zona A. de dureza elevada,
mayor que la elaboraciónpor atomización. Las cintas presentandos
frentesde solidificación quepartende zonasen contactocon el aire
y con la rueday avanzanhaciael interior de la cinta.

2) Tanto en material elaboradopor el método de la ruedacomo
por atomizaciónse han encontradolas mismas fases: las estables
A113Fe4, AA10Fe2Ce y Al. y las metaestablesAI6Fe, Al-Fe-Ce-1 y
AI-Fe-Ce-2.

3) Se han contrastadolos valores de microdurezaVickers de

polvos y cintas de colada con medidas de dureza obtenidas por
medio de un nanopenetrador,habiéndoseencontrado una buena
concordancia. La microdurezade la zonaA esaproximadamenteun
70%superiora la de la zona IB. Un tratamientoa 300

0Cproduceun
aumento de aproximadamente15% de la dureza de la zona A.
disminuyendo a temperaturas superiores. En contraste, la
microdureza de la zona IB disminuye monótonamenteconforme
aumentala temperaturade tratamiento.

4) El material consolidadopor extrusiónposeeheterogeneidades,

presentandobandasalternadasconmicroestructurafina y gruesaen
la dirección de extrusión. Estasheterogeneidadesdesaparecencon
el tratamiento térmomecánico y las fases que se observan

correspondenalas estables.

5) La aleación,en su estadode recién extruida, puede alcanzar un
alto límite elástico (350 MPa) acompañadode una buenaductilidad
(22%) a temperaturaambiente. Para temperaturasde ensayo de
hasta 3000C la ductilidad apenasvaria y el limite elástico sigue
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siendorelativamenteelevado(175 MPa). Estosvalorespuedenvariar
ligeramenteen función del tamañode partícula de polvo utilizado y

de la velocidadde deformacióndel ensayo.

7) En ensayosde tracción a velocidad de deformaciónconstante,

seha observadoun mínimo de ductilidad en torno a 2000C tanto en
el estado de recién extruida como después de tratamientos
termomecánicos. En ambos casos, se ha observadotambién un
aumento de la ductilidad con un aumento de la velocidad de
deformación. En ensayosde tenacidadarotura, seha observadouna
disminucióndel valor Kíc desdetemperaturaambientehasta2000C.

8) Un tratamiento termomecánicoconsistenteen un recocidoa

6200C/25 mm/aire, seguido de laminación a -320C/e = -1,1 y

recristalizacióna 5400C/10 mm. produceuna microestructura de
granos equiaxiales de Al de 2 a 3 ~m y precipitados de

aproximadamente 1,5 gm, con una separación entre ellos de
aproximadamente3 gm. Los datos experimentalesde velocidad de
deformacióny tensión obtenidosa temperaturaselevadasmuestran
unabuenaconcordanciacon los valorespredichospor un mecanismo
de deformación por movimiento de dislocaciones a estructura

constante.

9) Un tratamiento temomecánicoconsistentede un recocido a

6200C/739 h/aire. seguido de laminación a -320C/e = -1,3 y

recristalización a 5400C/10 mm, produceuna microestructurade

granos equiaxiales de AA de 3 a 6 gm y precipitados de
aproximadamente4 1a.m. A bajas velocidadesde deformación se

obtuvo un valor de m = 0,26 y un alargamientoa rotura de 210% a
5200C. La deformación obtenida bajo estas condiciones puede

asociarsea un mecanismode deslizamientode fronterasde grano.
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5. Conclusionesgenerales

1) La atomizaciónpor gasinertey el método de la ruedagiratoria
son procedimientoseficacesde elaboraciónde nuevosmateriales;se
ha demostradosu aplicación a aleacionesde base hierro ricas en
boroy de basealuminio ricas en hierro.

2) El método de consolidaciónpor compactación isostática en
caliente esespecialmentevalioso en el caso de la aleaciónde base
hierro. En el caso de la aleación de base aluminio, esta
compactaciónno producebuenosresultadospor efectode la falta de
soldaduraentrepartículasde polvo. En general,la compactaciónpor
extrusiónpermitela obtencióndebuenosresultados.

3) Los materiales elaborados se caracterizanpor su pequeño

tamaño de grano, buenas propiedades en tracción, grandes
alargamientos y buena relación peso específico/módulo de
elasticidad.

4) A bajas temperaturas, la aleación Fe-O.8%IB-1.3%C-1,6%Cr

posee,despuésde un tratamiento de austenfracióny revenido, un
alto limite elástico,por encimade 1000 MPa, y cierta ductilidad. A

elevadas temperaturas, la aleación presenta propiedades
superplásticascon alargamientosa rotura de hasta 520%, y su
comportamientoviene descritopor ecuacionesconstitutivasrelativas
al deslizamientode fronterasde grano.

5) A bajastemperaturasy hasta3000C,la aleaciónAl-6%Fe-5%Ce

poseeunaexcelenteresistenciaa la tracción, lo quela haceutilizable
para aplicacionesa temperaturashastaahoraprohibitivas para una

aleaciónde aluminio. A elevadastemperaturas,la aleación recién
extruida muestra un comportamiento típico de aleaciones de

aluminio reforzadas por óxidos. Sin embargo. sometida a
tratamientostemomecánicosextremos,la aleación llega a mostrar
comportamientosuperplásticocon alargamientosde hasta210%.
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