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1 Introduccién general

Las propiedades de un material estdn intimamente ligadas a su
microestructura, que a su vez esta fuertemente influenciada por las
condiciones de elaboracidon y procesado. Por esta razon, es
imprescindible controlar desde el método de preparacion de la
aleacion hasta el procesado termomecanico utilizado para conferir al
material la forma final, incluyendo el método y condiciones de
soldadura, si las hubiere.

El método tradicional de elaboracion de materiales metalicos es
por fusion y colada. Este método produce, por lo general,
microestructuras en las que no pueden controlarse ni el tamario de
grano ni el tamano y distribucién de las particulas de segunda fase.
Esto puede llevar consigo malas propiedades mecanicas, en especial
una baja ductilidad. Para refinar la microestructura y mejorar las
propiedades mecanicas de materiales de colada, es posible recurrir a
procesos termomecanicos, que consisten, por lo general, en
someter al material a una fuerte deformacion por extrusion,
laminacién o forja, seguido de tratamientos térmicos de restauracién
o recristalizacién. Sin embargo, este método no siempre da
resultado, debido a la imposibilidad en muchos casos de lograr un
tratamiento que diluya o triture los precipitados presentes en la
matriz, en especial cuando la fraccion de volumen de éstos es muy
elevada.

Un método alternativo al de fusién y colada, utilizado cada vez con
mas frecuencia, es la pulvimetalurgia y la solidificaciéon rapida (SR),
que permiten la obtencion de materiales de microestructura fina y
de excelentes propiedades mecanicas. Este método, que esta
teniendo gran auge en la preparacion de materiales en pequenas
cantidades para investigacion cientifica, empieza a pisar fuerte en el
terreno de la produccién industrial. Un estudio reciente del
mercado de produccién de partes ingenieriles a nivel industrial [1],
ha puesto de manifiesto un crecimiento medio anual (CMA) de
aproximadamente un 7% hasta el afio 2000 para piezas
pulvimetalurgicas producidas por solidificacién rapida. El
crecimiento se muestra en la Tabla 1.1 para los cuatro campos de
aplicacion mas importantes de las aleaciones férreas.



Tabla 1.1: Crecimiento medio anual de partes ingenieriles
producidas por medio de técnicas pulvimetalurgicas hasta el ano
2000.

Aplicacion CAM
[%]
Cojinetes y engranajes 4,7
Carburos y herramientas 5.8
Partes estructurales 7.6
Imanes 11,1

De entre las técnicas existentes para la produccion de materiales
metalicos por solidificacion rapida, se han elegido la atomizacién por
gas inerte y la rueda giratoria (melt spinning), que son las mas
atractivas desde el punto de vista de su futura aplicabilidad industrial
por ofrecer la mayor velocidad de produccion industrial [2].

En este trabajo, se han investigado dos aleaciones: Fe-0,8%B-
1,3%C-1,6%Cr y Al-6%Fe-5%Ce. Salvo que se indique especifica-
mente, la concentracion de los elementos se dara referida a
porcentajes masicas. Estas aleaciones son muy diferentes entre si,
pero tienen una clara perspectiva de utilizacioén en el futuro una vez
desarrolladas. Se trata de una aleacién de base aluminio de gran
estabilidad térmica, lo que posibilita su posible aplicacion a
temperaturas de hasta 300°C, y una aleaciéon de base hierro con un
alto contenido en carbono y boro con posibles aplicaciones como
acero rapido por su gran resistencia a elevada temperatura. Con este
trabajo se ha pretendido extender el cumulo de conocimientos y
experiencias necesarias para el desarrollo de nuevos materiales.
Aunque el objetivo de su investigacion no es puramente académico,
tampoco se ha tratado de optimar parametros de deformacion,
endurecimiento, etc., para su puesta en el mercado, sino mas bien,
presentar las cualidades de estos materiales frente a una posible
aplicacion industrial.



1.1 Aleacién Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr

En el presente trabajo de investigacion se ha estudiado la aleacion
Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr. Se trata, por lo tanto, de un acero
hipereutectoide con una concentracién extremadamente elevada en
boro.

Se ha escogido una concentracion en cromo relativamente baja.
El cromo, como es sabido, tiene una influencia, calificable como
critica, de cara al tratamiento térmico del acero, templabilidad,
control de tamanoc de grano, esferoidizacion de la cementita y
resistencia a la descarburacion del acero. El tantalio y el cromo son
elementos estratégicos considerados como muy vulnerables. Por
esta razon, la tendencia actual es a reducir el contenido en cromo de
las coladas y, por otra parte, a sustituirlo por otros elementos de
aleacion menos vulnerables.

El boro, por su parte, constituye un importante elemento de
aleacién especialmente en aceros. Su capacidad para mejorar la
templabilidad de éstos, en concentraciones del orden de partes por
milléon {(ppm), no representa hoy en dia ningin secreto para la
industria del acero. Tampoco lo es, el que en concentraciones
superiores a unos pocos ppm y mediante métodos convencionales de
fusién y colada, la adiciéon de grandes cantidades de este elemento
supongan multiples inconvenientes.

Los métodos actuales de elaboracién de aleaciones juegan un
papel muy importante, dado que estdn abriendo vias de
incorporacién de elementos en materiales, en cantidades totalmente
impensables hace tan sélo unos pocos anos. En este sentido, el boro
es uno de los elementos que mas interés ha despertado, junto con
determinados elementos de transicién, especialmente en
conjuncion con la produccion de aleaciones por solidificacién rapida.
Como consecuencia de todo ello, el interés cientifico por el boro no
esta centrado hoy en dia sélamente en el estudic de su influencia
sobre la mejora de propiedades especificas de los aceros como, por
ejemplo, la templabilidad de aceros ferriticos [4-6] o la fluencia
diactil de aceros austeniticos [7-9] en cantidades de ppm. También
existe un gran interés en su utilizacion por su reconocida capacidad
para formar materiales amorfos férreos con interesantes
propiedades magnéticas [10-13], como elemento que afina y



estabiliza el tamano de grano, como elemento que confiere dureza
sin detrimento de la densidad [14]. por su caracter desoxidante
[4,15], y en el caso particular de los aceros con elevado contenido en
boro, por incrementar la resistencia a la abrasion [16] e impedir la
grafitizacion.

1.1.1 Diagramas de equilibrio

Los diagramas de equilibrio binarios que pueden establecerse
entre los cuatro elementos principales que constituyen el acero
estudiado (Fe, Cr, C, B) son conocidos [17-19], razdon por la que no se
van a mostrar. Una excepcién se ha hecho con el diagrama de
equilibrio Fe-C, dado que el estudio de la constitucion y estructura
de todo acero tiene como base dicho diagrama. En la Fig. 1.1 se
representa una porcién del diagrama de equilibrio metaestable
hierro-carburo de hierro. Sus rasgos caracteristicos basicos se van a
encontrar reproducidos, mas o menos distorsionados por los
elementos de aleacién, tanto en el acero estudiado como en otros
aceros mas complejos.

Este diagrama de equilibric se caracteriza por tres fases: ferrita
(cabica centrada en el cuerpo, cc), austenita (cubica centrada en las
caras, ccc) y cementita (ortorrémbica). La temperatura de
transformacion eutectoide es de 727°C.

El diagrama de equilibrio ternario Fe-C-Cr ha sido
suficientemente estudiado por sus aplicaciones industriales. Cabe
destacar, por el volumen y la importancia de los datos compilados,
las revisiones realizadas por Kinzel y Crafts [20], Rivlin [21] y, mas
recientemente, las publicaciones de Raynor y Rivlin [22] y Andersson
[23].
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Fig. 1.1: Diagrama de equilibrio metaestable Fe-FeqC [19].

El diagrama de equilibrio ternario Fe-C-B es complejo y
controvertido. Hoy en dia sigue siendo motivo de estudio y
controversia entre investigadores del tema. Los primeros intentos
para clarificar dicho sistema parten de Vogel y Tammann en el afio
1922 [24], quienes encuentran un eutéctico ternario a 1100°C para
1,5%C y 3.24%B, donde caldo, FeqB, FegC y austenita estan en
equilibrio. A resultados semejantes llegan Borlera y Pradelli [25],
quienes encuentran un eutéctico ternario a 1097°C para 1,25%C y
3.24%B. Para Kaneko, Nishizawa y Chiba [26] se trata de un
peritéctico ternario a 1100°C para 1%C y 2,7%B. Stadelmeier y
Gregg [27] obtienen resultados un tanto contradictorios, ya que
presuponen la solidificacion del carburo Feqg3(C,B)g de manera
congruente, asi como la presencia de tres eutécticos ternarios en los
que dicho carburo, caldo y FeoB estarian en equilibrio con Fe3(C,B) o
con austenita, en dos de ellos; en el tercero, el caldo estaria en
equilibrio con austenita, Feq3(C,B)g y Feg(C,B). Este ultimo
equilibrio es, segin Fomichev, Katkov y Kushnereva [28], el tinico
eutéctico ternario. Ademas, segun estos investigadores, el



Fes3(C,B)g funde incongruentemente, originando dos peritécticos,
en lugar de dos eutécticos. Schiirmann y Li [29] encuentran cuatro
puntos de transicién, que no los definen ni como eutécticos ni como
peritécticos: a) 4,1%C, 0,2%B a 1145°C, b} x%C, x%B a 1148°C (la
concentraciéon en boro y carbono no es facilitada en la publicacién),
c) 1,5%C, 4,5%B a 1191°C, y d) 0,7%C, 7,2%B a 1350°C. En la Fig.
1.2 se representa la superficie de solidificacién del sistema Fe-C-B
segun estos autores; en los apartados a) hasta f) se dan detalles del
mismo que se comentan en el trabajo original. De éstos, los tres
primeros constituyen los veértices de la superficie de solidificacion
de la borocementita primaria (Feg(C,B)). De acuerdo con estos
investigadores, 1la borocementita solidifica congruentemente.
Ademas, la linea de solidificacién eutéctica, a lo largo de la cual el
caldo esta en equilibrio con austenita y borocementita, presenta un
minimo a 1129°C para 1,5%C y 4,5%B, sin que se tenga un punto de
equilibrio entre las cuatro fases.

La superficie de solidificacion de la austenita en el diagrama de
equilibrio Fe-C-B, presenta una tendencia isoterma y un punto de
inflexién, de acuerdo con los resultados de Nagumo y Sato [30].
Estas conciusiones son similares a las de Borlera y Pradelli [25], asi
como a las de Schiurmann y Li [29].

Las secciones isotermas del sistema Fe-C-B en la esquina rica en
Fe se representa en la Fig. 1.3 para diferentes temperaturas. A partir
de estas secciones se puede seguir la evolucion de las fases de
equilibrio desde 700 hasta 1000°C. Cabe destacar la existencia de un
total de cinco campos monofasicos constituidos por las fases: ferrita,
austenita, FepB, Feg(C,B) y Feqg(C,B)g., ademas de las
correspondientes regiones bifasicas y trifasicas. Se observa que a
medida que aumenta la temperatura, aumenta ¢l campo de
estabilidad de la fase Feg(C,B). La solubilidad maxima de boro se
obtiene a 800°C 'y  corresponde a la estequiometria
(Feg(Cq 90Bp,g0)). Las secciones isotermas mostradas son similares
a las presentadas por Borlera y Pradelli [32] a partir de resultados
experimentales y a las de Ohtani y col. [33] obtenidas a partir de
datos termodinamicos con ayuda de un programa de ordenador.
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Fig. 1.2: Superficie de solidificacion y diagramas de equilibrio
asociados del sistema ternario Fe-C-B [29].
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Fig. 1.3: Secciones isotermas del sistema de equilibrio Fe-C-B a
700, 800, 900 y 1000°C [31].

De acuerdo con el diagrama de equilibrio Fe-C-B, el borocarburo
Fen3(C,B)g se forma a partir de austenita y borocementita, de
acuerdo con la reaccion:

Austenita + Fe3[C,B) > FezB(C,B]S

La temperatura a la que tiene lugar esta reaccién es fuente de
controversia entre los diferentes autores. Mientras que para Borlera
y Pradelli [32], de acuerdo con su estudio metalografico, la reaccion
se produce a 965 + 5°C, para Hasebe y Nishizawa [34], después de un
andalisis termodindmico del sistema Fe-C-B, el campo de estabilidad
del borocarburo se extiende entre 600 y 970°C. Para Kaneko y col.
[26], este borocarburo deja de ser estable a los 940°C. Los estudios




termodinamicos de Ohtani y col. [33], con ayuda de un programa de
ordenador y presuponiendo una posicion intersticial de los atomos
de boro en las diferentes fases presentes en el diagrama de
equilibrio, llegan a establecer una temperatura maxima de 940°C, a
partir de la cual se produce la descomposicion del borocarburo.

No se ha encontrado en la literatura un analisis formal del sistema
de equilibrio Fe-C-B-Cr. Sin embargo, existen evidencias de que,
para concentraciones de cromo inferiores al 15%, y desde un punto
de vista cualitativo, la secuencia de solidificacion esti regida
basicamente por la establecida segun el diagrama de equilibrio
Fe-C-B [35].

El cromo juega un papel importante en el sistema Fe-C-B, incluso
en pequerias concentraciones. Este elemento aumenta el campo de
estabilidad de la ferrita, dado su caracter alfageno, y actiia como
estabilizador del boruro de hierro FegB. Asimismo, estabiliza la
cementita y el borocarburo Feyg(C,B)g para lo que es suficiente,
respectivamente, la adicion de un 1% [22] y un 0,5% [26] de este
elemento. Este ultimo efecto es semejante al presentado por la
adicion de molibdeno. La accién estabilizadora del cromo es tanto
mas acusada cuanto mayor es su concentracion [26,36].

1.1.2 Fases presentes

Las caracteristicas cristalograficas de las fases que pueden estar
presentes en el acero estudiado se han compilado en la Tabla 1.2.

A continuacién se hace una descripcion somera de las fases
presentes:

1) Ferrita: Solucién sélida de C en Fe-o. Puede contener B y Cr.

El cromo afecta el campo de estabilidad de la ferrita dado su caracter
alfageno. Este elemento ocupa posiciones sustitucionales en la red
de la ferrita. En el caso del boro, no existe acuerdo entre los
resultados experimentales sobre el tipo de solucién sélida que forma
con la ferrita. El boro tiene un tamario critico, segiin se observa en la
Tabla 1.3 [39], dado que es demasiado grande para ocupar las
posiciones intersticiales [40], pero demasiado pequeno para ocupar
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posiciones sustitucionales [41]. Para otros investigadores, el boro,
precisamente por sus caracteristicas, puede ocupar ambas
posiciones en la red de la ferrita [42]. La solubilidad de boro en la
ferrita es muy pequenia, alcanzando un valor maximo de 82 ppm a
906°C.

Tabla 1.2: Caracteristicas cristalograficas de las fases presentes.

Fase Estructura Grupo Tipo Pardm. red  Ref.
espacial [nm]
Ferrita  cc 03-1M3M Mo a=0.2866 [37]
Austenita ccc Fm3m (225) Cu a=0360"  [37]
Mg 3Xg cubica Fm3m Cry3Cq Variable [32]
MqgC ortorrombica DOj-Pnma FegC a = 00,5409 [371]
b = 0,6743
¢ = 0,4586
M3X ortorrémbica DOj;-Pnma FegC Variable [38]
M =Fe, Cr
X =C,B

* Determinado para 0,75%C
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Tabla 1.3: Radio atémico de algunos elementos no metalicos.

Elemento Radio [nm]
C 0,082
N 0,086
B 0,695

2) Austenita: Solucién sélida de C en Fe-y. Puede contener B y Cr.

El boro ocupa posiciones intersticiales en la red del Fe-y. La
solubilidad del boro en esta fase es extremadamente pequefia. A

906°C, la solubilidad de B en hierro-y es incluso menor que en

hierro-ca.

3) (Fe,Cr)g(C,B): También denominada borocementita. Puede
llegar a disolver hasta 0,5%C, asi como hasta 40%Cr. La méaxima
solubilidad de B en cementita es de 5,3% a 1000°C, lo que equivale a
la sustitucion del 80% de los atomos de C por B.

La borocementita es isomorfa con las fases metaestables FegC y
FegB, es decir tiene una estructura ortorrdmbica. De acuerdo con
medidas cristalograficas [32,40], el boro ocupa en esta fase
posiciones intersticiales. El parametro de red de la borocementita
exenta de Cr aumenta linealmente con la concentraciéon en boro. En
presencia de cromo, el parametro de red presenta un punto
singular, traducido en un minimo para el caso de las constantes
reticulares a y b y un cambio en la pendiente de la curva para el caso
del parametro ¢ [38]. En consecuencia, el volumen reticular
presenta igualmente un minimo para un 9% (atémico) de Cr. Este
comportamiento andémalo estd en relacion con la variacién de las
constantes magnéticas de la fase.

4) (Fe,Cr)gg(C,B)g: También denominado borocarburo. Posee
una estructura cubica, semejante a la de las fases My3Cg y Mg3Bg,
en donde M representa Fe y/o Cr. Este borocarburo puede llegar a
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solubilizar hasta un 3%C y una cantidad variable de Cr, en funcion de
la relaciéon B/C [43]. Asi, por ejemplo, a 800°C el 17% de los atomos
de Fe pueden ser sustituidos por Cr cuando la relacion 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 esta fuertemente
influenciada por la relacion B/C presente para una determinada
relacion Fe/Cr. La influencia del Cr sobre el parametro de red
presenta, igual que en el caso de la borocementita, un punto minimo
para determinadas relaciones Fe/Cr.

1.2 Aleacién Al-6%Fe-5%Ce

Las aleaciones de base aluminio estan viviendo un resurgir con la
utilizacion de la SR como método alternative de produccion. Las
nuevas aleaciones, especialmente las estables a elevadas
temperaturas (en tornc a 300°C), son candidatas excepcionales para
reemplazar a las aleaciones de base Ti en determinados
componentes de motores a reaccion y turbinas, atractivo
complementado por su mejor mecanizado y menor densidad y coste.

Las aleaciones de base Al para aplicaciones a elevada temperatura
requieren un reforzamiento proveniente de wuna relativamente
elevada fraccion de volumen de fases dispersas. Estas fases deben
ser térmica y cinéticamente estables a dichas temperaturas, es decir
no deben sufrir transformaciones de fases ni coalescer bajo las
condiciones de servicio. En este sentido, el esfuerzo de los
investigadores estd centrado en la elaboracién de dos tipos de
aleaciones:

1) Aleaciones de base aluminio endurecidas por dispersoides de
Oxidos del metal. La resistencia a la traccién es elevada hasta
temperaturas préximas a la de fusion, pero la ductilidad es limitada
debido a la heterogénea distribucion de los dispersoides en la matriz.

2) Aleaciones obtenidas por solidificacion rapida. Ello supone la
extension de los limites de solubilidad de la mayoria de los
elementos aleantes, afinamiento de la microestructura, reduccién de
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la segregacion quimica, cambios morfolégicos en la estructura de las
fases primarias y formacién de fases metaestables [44]. Gracias a
este método de elaboracién se pueden conseguir dispersiones
homogéneas de fases intermetalicas. Esta ha sido la via de
preparacion elegida en €l presente trabajo.

Desde el punto de vista de la metalurgia fisica, las aleaciones de
base Al con aplicaciones a elevada temperatura elaboradas por via de
SR, han de contar con la presencia de elementos de aleacion que
tengan una baja solubilidad en Al en estado sélido y solubilidad total
en estado liquido. Ademas, han de tener pequenas velocidades de
difusién en Al en estado sélido, con objeto de minimizar la velocidad
de crecimiento de los dispersoides. El hierro y el cerio cumplen las
condiciones anteriores. Como se observa en las Figs. 1.4 y 1.5
respectivamente, la maxima solubilidad de Fe en Al es 0,027%
(atémico) a 655°C, y 0,01 % (atoémico) a 639°C para el caso del Ce.
Por SR, la solubilidad de Fe en Al puede incrementarse hasta un
4,4% (atémico) y la del Ce hasta un 1,9% {atémico) {45]. En la Tabla
1.4, que compila los datos de difusién de algunos elementos en Al en
estado sélido, puede comprobarse la baja difusividad del Ce en Al
En la tabla se presentan, igualmente, los datos de otros elementos
presentes en las aleaciones de las series 2000 y 7000, pudiéndose
comprobar que para una temperatura dada, 450°C, estos elementos
difunden un orden y cuatro ordenes de magnitud mas rapido que el
Fe y el Ce, respectivamente
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Fig. 1.5: Diagrama de equilibrio
Al-Ce [47].

Fig. 1.4: Diagrama de equilibrio
Al-Fe [47].

Tabla 1.4: Datos de difusion de varios elementos en Al.

{%-Ce)

(¥-Cey

Elemento

Temp.
[°C}

Do
[m2/s]

Q
[kd /mol]

D{450°C)
[m2/s]

Fe
Ce
Cu
Zn
Mg

20-642
450-630
300-500
300-500
300-500

134,8
111,3
146,5
100,5
113,0

2,6:10°19
1,9.10718
1,010°14
2,510 14
4,910 14
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1.2.1 Diagramas de equilibrio y estructuras cristalinas

En las Figs. 1.4 - 1.7 se presentan los diagramas de equilibrio
binario que se pueden establecer entre los elementos principales de
la aleacion Al-Fe-Ce. Respecto al sistema Al-Fe hay que senalar que la
estequiometria de la fase de equilibrio AlgFe, que solidifica como
fase primaria para concentraciones en Fe superiores a 0,9%
(atémico), responde mas a la formula Al gFe, que a AlgFe [46].

Del diagrama de equilibrio ternario Al-Fe-Ce, en su esquina rica
en Al, se conoce sdélamente la seccidon isoterma a 500°C, que se
reproduce en la Fig. 1.7. De acuerdo con la misma, unicamente
existe una fase intermetalica ternaria en equilibrio con Al, que
responde a la estequiometria Al gFeqCe.

La velocidad de solidificacién tiene una particular importancia en
la formacion de las fases estables en este tipo de aleaciones. Asi, en
aleaciones binarias Al-Fe y para concentraciones en Fe por encima
del 5%, se suprime la formacion del eutéctico Al-AljgFe, y se
sustituye por el eutéctico Al-AlgFe, donde AlgFe es una fase
metaestable [49].

Las caracteristicas cristalograficas de las fases, tanto estables
como metaestables, que se pueden presentar en la aleacion estudiada
se han resumido en la Tabla 1.5.



16

WEIGHT % Fe

Cea 10 0 10 A0 S0 60 7080 Fe
. . iy
= . 1
1800 - 6. Ced
BOO — :
,‘,\_________, K
2 TS .
600 {1 — o Y 4
J sae u 1534
1500 8 397 I
400 f—22
5\\ (et 400
.‘\ f
zooj, !/;J e
» !’-‘" . +
i
ul -200 “o 1068
w v
= o 04 oB 12 )
] 3 .
. ATORS % Fe Lla 4 Cep e, \
e
@ 900 a2 XY \
!
o LiQ. )
= . ‘efe, E
o CeFe, + !
" 592 e, Fey —~ hoA
600 1‘7 1?' N
{§-Ce) + CeFey : . k) 5
| HE L.
387 : - S
300 i : L‘L)
(A-Ce)y 1 CeFey ! D
. v
;

el r | - y
ce W 20 X 40 S0 60 TG B0 Y0 Fe

ATOMI 9 Fe

Fig. 1.6: Diagrama de equilibrio Ce-Fe [47].

/ AIBFg4C¢

MTF:ECQ
L]
&
Al 4 AlgCe
- AE|0F!ZC.
y: £laCe _

Al 20

Ce (% atomica)
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Tabla 1.5: Datos cristalograficos de diversas fases estables y
metaestables del sistema Al-Fe-Ce.

Fase Estructura Grupo espacial Param. red Ref.
[nm]
Al cee a = 0,4049 1371
A113Fe4 monoclinica C2/m a = 1,6489 [50]
b = 0,8083
c = 1,2476
(B = 107°43")
AlloFe2Ce ortorrombica  Cmcm 6 Cmc2 a = 0,894 [51]
b = 1,022
¢ = 0,906
A16Fe* ortorrombica  Cmcem a = 0,6446 [52]
= 0,7440
¢ = 0,8779
Al-Fe-Ce-1" simetria de orden 5 (51]
Al-Fe-Ce-z* ortorrémbica  Cmmm, a = 0,894 [51]
Cmm?2 o C222 = 1,022
¢ = 0,42

* Fase metaestable
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2 Método experimental
2.1 Preparacién de las aleaciones

Se han preparado dos aleaciones distintas: una de base hierro y
otra de base aluminio. En ambos casos, se ha recurrido a técnicas de
solidificaciéon rapida para su elaboracion. Ademas, en el caso
concreto de la aleaciéon de base hierro, se preparé otra aleacion
mediante técnicas convencionales de fusion y colada en la que se
probaron diferentes tratamientos termomecanicos.

La preparacion de las aleaciones pulvimetalurgicas por SR se
realizé mediante el proceso de atomizacién con gas. En ¢l caso de la
aleaciéon de base aluminio se utilizé también la técnica de la rueda
(melt spinning).

La atomizacién requiere la obtencién previa de la aleacién por
métodos tradicionales de fusién y colada. La fusion se llevé a cabo en
un horno de induccion en atmésfera de argén a partir de hierro
electrolitico, carbén y boruro de hierro en el caso de la aleacién de
base hierro, y de aluminio del 99,95%, hierro electrolitico y cerio,
en el caso de la aleaciéon de base aluminio.

La atomizacién de ambas aleaciones se realiz6 con argén.
Previamente, y en el caso concreto de la aleacién de base Al, se
efectué un ensayo de atomizacién con agua, resultando particulas
irregulares, grandes y de morfologia incontrolada, como se vera
posteriormente. Tras su estudio metalografico, se decidié por la
atomizacion con argén, que es un gas inerte frente a los aleantes de
ambas aleaciones, posee propiedades térmicas adecuadas y, ademas,
es relativamente barato [53]. Producto de la atomizacién son
finisimas particulas de polvo con un diametro medio de 20 pm para
la aleacion de base Fe, y de 67 pm para la aleacién de base Al.

La preparacion de cintas de la aleacién de base Al se efectud por
el método de la rueda, a partir de material atomizado y compactado
por extrusion. Se utilizdé una rueda de cobre, de 500 mm de
didmetro y 50 mm de anchura, girando a una velocidad periférica de
25 m/s, y un crisol de cuarzo con un orificio circular para la salida
del caldo de 0,5 mm de diametro, separado de la rueda una distancia
comprendida entre 2 y 5 mm. Se empleé argén, a la presion de
220 mbar, como gas propulsor.
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Para la consolidacion del polvo se idearon capsulas contenedoras
de acero al carbono en el caso de la aleacion de base Fe, tal como la
mostrada en la Fig. 2.1, y de aluminio en el caso de la aleacion de
base Al. En ambos casos, el polvo se compacté a temperatura
ambiente en una prensa uniaxial bajo una presion de 250 MPa. Con
objeto de minimizar el contenido de humedad y de gases en el |
interior de la capsula, se hizo vacio dinamico a una temperatura
aproximada de 550°C para la aleacion de base hierro, y 250°C para la
aleacion de base Al, condiciones bajo las que se sellaron las capsulas.

ESCALA 1:2

Fig. 2.1: Aspecto de la capsula de hierro antes y después de la
compactacion CIC. Condiciones de compactacion: 700°C/200 MPa/
5 h.

La consolidacion de la aleacion de base hierro se efectué por
compactacion isostatica en caliente (CIC), a 700 y 900°C con
presiones de 200 y' 180 MPa, respectivamente. Durante la
compactacion a 700°C, la velocidad de calentamiento en la prensa
fue de 7 K/min, con un tiempo de permanencia de 5 h y una
velocidad de enfriamiento de 5 K/min. En la Tabla 2.1 se han
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resumido las condiciones de compactacion y tamano de particuia de
poivo, dp, empleado en cada caso. En la Fig. 2.1 se puede observar el
aspecto de la cdpsula antes y después de la compactacion
(700°C /200 MPa). La capsula se contrajo un 13% como consecuerncia
de la compactacion isostatica.

Una porcion del polvo de aleacion de base Fe se compacté por
extrusion directa. Para ello, fue encapsulado, compactado en frio,
precalentado y evacuado como se indicé anteriormente. Después de
diversos ensayos infructucsos, se determinaron las condiciones
optimas de extrusién, a una temperatura de aproximadamente
1050°C y con un grado de reduccion del 84%, es decir con una
relacion S, : S = 6,25 : 1, donde S es la seccion instantaneay S,
la seccibn inicial.

Tabla 2.1: Resumen de las condiciones de compactacion del
polvo de la aleacion de base hierro.

Tamano de Método de Condiciones de
particuia compactacion compactacion
dp < 56 pm CIC 700°C/5,0 h/200 MPa
56 pm <dp < 90 pm CIC 700°C/2,5h/180 MPa
56 pm < dp < 90 um CIC 900°C/2,5 h/180 MPa
dp < 56 um Extrusion 1050°C/6,25:1
56 pm < dp < 90 pm  Extrusion 1050°C/6,25:1

La compactacion de la aleacién de base Al se realizd, basicamente,
por extrusion directa a una temperatura de aproximadamente 300°C,
con una relacion Sy : S = 12,9 : 1. Una pequena parte del polvo
restante se compacté por CIC a 400°C y una presion de 180 MPa. La
velocidad de calentamiento en el prensa fue de 20 K/min, el tiempo
de permanencia de 7 h y la velocidad de enfriamiento de 14 K/min.
No se observdé una reduccién importante en las dimensiones de la
capsula después de la compactacion.
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El analisis quimico de la aleacion de base Al, e¢n porcentajes
masicos, dio los siguientes resultados,:

Fe: 5,89%
Ce: 52%
La : < 0,002%
Al: Resto

Los resultados del analisis quimico, en sus elementos principales
de aleacién, para la aleacion de base hierro, se han resumido en la
Tabla 2.2.

Tabla 2.2: Analisis quimico de la aleacién de base Fe, dado en
porcentajes masicos.

Condicién C Cr B Mn Si p* s
Colada 1,1 1.54 0,77 0,012 0,03 <20
Polvo (dp<56um) 1.28 1,68 0,81 0,013 0.10 61 26

Polvo (56pm<d,<90um) 1,33 1,72 0,81 0,013 0,10 72 25
Extrusién (d,<56pm) 1,32 1,69 0,53 0,014 0,06 77
CIC (d,<56um) 1,30 1,66 0,50 0,014 0,06 63
Extr.(56um<d,<90um) 1,29 1,55 0,81 0,015 0.07 72

* Porcentajes expresados en ppm

2.2 Tratamientos térmicos y termomecénicos.

Los tratamientos térmicos y termomecanicos llevados a cabo en
material consolidado para ambas aleaciones, se efectuaron en un
horno en contacto con aire y a la presion atmosférica.

Los tratamientos térmicos realizados en material rapidamente
solidificado (cintas y polvos] se llevaron a cabo en ampollas de cuarzo

bajo un vacio de aproximadamente 2:10"2 mbar.
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En el caso del tratamiento de endurecimiento en la aleacion de
base hierro, la etapa de austenizacién se ilevé a cabo en un horno en
atmosfera de argdn para evitar la descarburacion.

Dado lo novedosa y la gran variedad y namero de tratamientos
realizados en los materiales, se ha preferido exponer los detalles de
estos tratamientos en el capitulo de resultados.

Se ha elegido de la norma DIN 8583 como criterio para
diferenciar la deformacién en frio y en caliente. Segun esta norma,
la deformacion en caliente es aquella realizada a una temperatura
determinada, con aporte exterior de calor independientemente del
calor generado por la propia deformacién. Este criterio es
independiente de la temperatura de recristalizacion, la cual definia,
en normas anteriores, la temperatura limite entre deformacién en
frio y en caliente.

2.3 Anilisis metalografico.

Tanto en el caso del material colado como del consolidado, se
obtuvieron pequenas probetas metalograficas, como es habitual, con
ayuda de una sierra mecanica.

Con objeto de evitar posibles cambios microestructurales en
polvos y cintas obtenidas por SR, se embutieron estos en frio,
empleando un producto organico que garantiza un desprendimiento
de calor despreciable durante su proceso de solidificacién.

La preparacion de las probetas para analisis metalografico, tanto
por microscopia electrénica de barrido (MEB) como 6ptica, fue la
tradicional. Los reactivos de atague quimico empleados para la
aleacién Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr fueron los siguientes:

1) Microestructura en general [54]:
Nital

97 ml  HyO
3 ml HN03
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Picral
100 ml etanol
4g CgHy(OH)(NOy)3 (Ac. picrico)

V2A-Beize
100 ml H20
100 ml HCI
10 ml HNOg
0,3 m! Vogels Sparbeize (inhibidor)

2) Fronteras de grano de ferrita:
Nital seguido de Picral

3) Borocementita/borocarburos (sin atacar la martensita)
100 ml Etanol
10 ml HyOy
1 ml HF

4) Martensita en estructuras templadas:
100 ml H,O
8g N328205

Los reactivos de ataque utilizados para poner de manifiesto la
microestructura de la aleacion Al-6%Fe-5%Ce, fueron los siguientes:

1) Reactivo Keller [55]
100 mi H5O
2.5 ml HNOg
1,5 ml HCl
0,5 ml HF

2) a) 75 ml Hy0
25 g NaOH
b) 100 ml de la disolucién anterior
2g CgHo(OH){NOg)g (Ac. picrico)
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Para el examen por microscopia electronica de transmision
(MET) del material consolidado de la aleacion de base Al se
prepararon discos de 3 mm de diametro, adelgazandolos
manualmente por desbaste hasta aproximadamentelQO0 pm. El
proceso de adelgazamiento final y pulido se realizd en una celda
electrolitica a 32°C, 20 V, empleando la técnica de electropulido de
doble chorro y con una disolucion de 2/3 de metanol y 1/3 de acido
nitrico como electrolito. En algunas de las probetas se identificaron
los precipitados mediante analisis de energia dispersiva y difraccién
de electrones en ausencia de la matriz de Al. Para ello, se utilizé la
técnica de ataque quimico profundo de la matriz con una disolucién
al 10% de NaOH a una temperatura de aproximadamente 60°C
durante unos 50 segundos, y posterior extraccion de los precipitados
con una laca especial. Las cintas de Al se examinaron por sus dos
caras, protegiendo una de ellas y realizando el adelgazamiento por la
otra.

La cuantificacién de la microestructura se realizé de acuerdo con
los métodos descritos en Ia literatura [56,57].

2.4 Andlisis de rayos X

Los analisis previos de rayos X se llevaron a cabo, de acuerdo con
la técnica de Debye-Scherrer, con ayuda de una camara de polvo.
Sin embargo, este método se abandoné ya que tanto la preparacién
de la muestra como la evaluacién de las lineas es muy laboriosa y
ofrece menos seguridad que la técnica difractométrica. En el caso
de la aleacion de base Fe, los ensayos de difracciéon de rayos X se
llevaron a cabo a temperatura ambiente, con tubo de cobalto, bajo una
tension de 35 kV, una corriente de 30 mA, monocromador de
cuarzo, y una velocidad de avance de 0,2 grados/min. En el caso de
la aleacion de Al, se eligi6 una radiacion de Cu con filtro de LiF, a
40 kV y 20 mA.
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2.5 Andlisis térmico y calorimétrico

Los ensayos para la determinacién de la temperatura de
transicion de las fases presentes, se efectué mediante analisis
térmico diferencial (ATD)} y calorimetria diferencial (CD). Ambos se
llevaron a cabo con velocidades de calentamiento y enfriamiento
constantes de 10 K/min, empleando aliimina y el propio crisol de
aluminio, respectivamente, como sustancia patrén. El ATD se llevd a
cabo en atmosfera de argén en tanto que con la CD se trabajo en
atmoésfera de nitrogeno. Para el calculo de la energia de activacion
puesta en juego en una reaccion concreta, se realizaron ensayos en
un amplic abanico de velocidades de calentamiento, de acuerdo con
el método de Kissinger [{58,59], estableciendo los limites de acuerdo
con las propias limitaciones del aparato y de la aleacidn.

2.6 Propiedades fisicas

El coeficiente de dilataciéon lineal térmica se determiné con un
sistema de medida termomecanico, en un intervalo de temperatura
desde temperatura ambiente hasta 1000°C (600°C en el caso de la
aleacion de base Al) y en atmoésfera de argén para minimizar la
oxidacién. El médulo de elasticidad se determindé a temperatura
ambiente por ultrasonidos [60,61], y en un intervalo de temperatura
desde temperatura ambiente hasta 1000°C (600°C en el caso de la
aleacion base Al) mediante el método de las frecuencias de
resonancia [62]. Dadas las caracteristicas del horno del aparato, no
se pueden realizar las medidas a temperatura elevada en atmdésfera

inerte. Las caracteristicas de las probetas utilizadas se dan en la
Fig. 2.2.
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= 100 mm

d= 10 mm

8= 6 mm

h= 1 mm
Fig. 2.2: Caracteristicas de la probeta utilizada para la

determinacion del modulo de elasticidad por el método de las
frecuencias de resonancia.

La densidad se determind experimentalmente con una
microbalanza (error de balanza: £ 21 pug), mediante el método de la
balanza hidrostatica.

2.7 Propiedades mecdnicas

La medida de dureza y microdureza Vickers en material compacto
se realizd en superficies pulidas, de acuerde con la norma DIN
50133, aplicando diferentes cargas durante diferentes tiempos. En
el caso particular de material en forma de cintas y polvo se
emplearon pequenas cargas y tiempos menores.

La microdureza de algunas fracciones de particulas de polvo y
cintas de la aleacién de base Al se ha medido ademas con ayuda de
un nanopenetrador, de acuerdo con el método descrito por Nix y col.
{63, 64]. En la Fig. 2.3 se da una representacién esquematica del
modo de funcionamiento del nanopenetrador. El penetrador
utilizado por este método de determinacién de propiedades
mecanicas es una pirdmide de diamante de base triangular con una
relacion area/altura similar a la de la piramide Vickers tradicional.
La fuerza impuesta en la columna es proporcionada por un conjunto
bobina-iman, cuya resolucion esta comprendida entre 0,25 y 0,5 uN.
La capacidad de resolucion en la deteccién de los desplazamientos
de la piramide, medidos mediante un sistema de pletinas, es de
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0,2 a 0,3 nm. El ensayo comienza cuando el penetrador se
encuentra en la superficie de la probeta. Entonces, se aplica una
carga a velocidad constante hasta que el penetrador se encuentra a la
profundidad deseada, se mantiene bajo esas condiciones un
determinado periodo de tiempo, transcurrido el cual se descarga el
sistemna, por lo general, a la misma velocidad de carga. En el
presente trabajo se realizaron ensayos a profundidades fijas de entre
600 y 200 nm, a velocidades de aplicacién de la carga y descarga
comprendida entre 3 y 6 nm/s y un tiempo de permanencia a la
profundidad deseada de 10 s. Una huella tipica realizada en una
cinta de aleacion Al-6%Fe-5%Ce se da en la Fig. 2.4

( +agnet }
Loading Coil
\
Suspending

Springs

pring Capacuance
Displacemen)

Gage

XY Molonzed
Table

Fig. 2.3: Representacion esquematica del mecanismo de
indentacién de un nanopenetrador [63].
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Fig. 2.4: Huella dejada por un nanopenetrador en una cinta de
aleacion Al-6%Fe-5%Ce.

El factor de intensidad de tensiones critico, Kj., se ha medido
mediante ensayos de flexion en cuatro puntos, como se indica en la
Fig. 2.5a, en probetas mecanizadas en la direccion perpendicular a la
direccion de extrusion. Las caracteristicas de las probetas utilizadas
para este tipo de ensayo se han representado en la Fig. 2.5b.

‘ a) b)
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foL | o L = 50 mm
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[ ] [ ] - 4 E ; Jt‘:.’.m::xnm
[ B

Fig. 2.5: a) Representacion esquematica del ensayo para la
determinacion del factor de intensidad de tensiones critico, Kjg.,
b) caracteristicas de las probetas.
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Los ensayos mecanicos de traccién se han llevado a cabo en
material compacto empleando tanto probetas de superficie plana
como circular (Fig. 2.6a y b) mecanizadas en la direccién paralela a la
de laminacion o extrusién. Mediante ensayos de traccién se obtuvo
la deformacién ingenieril, e, como e = {l - 15)/],, donde | es la
longitud instantanea de la probeta y 1, la longitud inicial. A partir de

e, se obtuvo la deformacién real, &, como £=1n(1+e).

En ensayos de traccion se determiné, también, la resistencia a la
traccion, Ry, el limite elastico convencional, Rpg 9. el alargamiento
a rotura, A, y la estriccion, Z. Los ensayos a elevada temperatura se
realizaron con una sobrepresiébn de argén para minimizar la
oxidacion.
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Fig. 2.6: Caracteristicas de las probetas de traccién

(dimensiones en mm): a) seccién plana, b) seccién circular.
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Asimismo, se obtuvo €l exponente de la velocidad de
deformacién, m, a partir de la ecuacion, o = K - ¢, donde ¢ es la
tension de fluencia (o = F/S, donde F es la carga), € la velocidad de

deformacion (€ = de/dt), vy K una constante del material. Dicho
exponente se ha obtenido a partir de ensayos de traccioén a velocidad
de deformacion variable y temperatura constante.

En todos los casos, las dimensiones de las probetas utilizadas son
las indicadas en la Fig. 2.6a. Todos los ensayos se realizaron de
acuerdo con el método desarrollado por Walzer y Sherby [65}]
consistente en deformar la probeta inicialmente a una velocidad de
deformacion media para reducirla, una vez que la microestructura se
ha estabilizado, hasta la velocidad de deformacion de ensayo mas
baja. La energia de activacion, Q, ligada al proceso de fluencia se

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

expresion @ = R - d(ln & / d(1/T), donde R es la constante de los
gases (8,316 J/mol} y T es la temperatura absoluta [66].

Los ensayos para la determinacion de la resiliencia se efectuaron
por impacto Charpy, de acuerdo con la norma DIN 50115. Las
probetas utilizadas fueron las denominadas ISO-V, cuyas
caracteristicas vienen indicadas en la Fig. 2.7.

Fig. 2.7: Caracteristicas de las probetas empleadas para los
ensayos de impacto Charpy.
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2.8 Orxidacién

El comportamiento ante la oxidacion se determiné solo en el caso
de la aleacidn de base Fe.

Se efectuaron ensayos isotermos a 400 y 500°C en un horno
convencional en atmésfera de|aire y a la presion atmsférica. Las
probetas se eligieron con una relacion superficie/masa grande. Sus
superficies se prepararon siguiendo los métodos convencionales de
preparacion metalografica, realizandose el pulido final con pasta de
diamante de 1 pm. Las probetas asi preparadas y desengrasadas, se
introdujeron en crisoles colectores hasta el final del ensayo.
Después de permanecer en

1 horno un determinado tiempo, el
conjunto probeta-crisol se dej¢ enfriar fuera del mismo y se pes6 a
continuacién. Este proceso se realizé hasta un tiempo total de
aproximadamente 300 h. La| ganancia de peso se determindé por
diferencia respecto al peso inidial del conjunto probeta-crisol.
Mediante este método se pretende hacer un analisis cualitativo
del comportamiento de la alg¢acion elaborada por SR frente a la
oxidacion.
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3 Aleacioén Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr: Resultados, discusion y
conclusiones

3.1 Resultados

3.1.1 Microestructura

3.1.1.1 Estado de colada y tratamientos termomecanicos
a) Estado de colada

La microestructura de la aleacion en estado de colada esta
formada por dendritas grandes y bien desarrolladas, dentro de una
matriz con estructura tipica de solidificacion eutéctica segun se
observa en la Fig. 3.1. Las dendritas estan constituidas, a su vez, por
una perlita laminar muy fina (Fig. 3.2). Esta perlita pasa a globular
después de un tratamiento térmico de 12 h a 600°C y enfriamiento
al aire (Fig. 3.3), manteniendo la estructura dendritica de colada.

10 mm <=> 50 pm

Fig. 3.1: Micrografia optica de la aleacion en estado de colada.
Reactivo de ataque: nital.
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10 mm <=> 20 pm

Fig. 3.2: Micrografia optica de la aleacion en estado de colada.
Detalle de la Fig. 3.1. Reactivo de ataque: nital.

10 mm <=> 50 pum

Fig. 3.3: Micrografia optica de la aleacién en estado de colada
después de 12 h a 600°C. Reactivo de ataque: nital.
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Las fases presentes, determinadas por difraccion de rayos X, son
ferrita, cementita (M3C, donde M = Fe, Cr) y un borocarburo de
estequiometria compleja (MygXg, donde M = Fe, Cr; X = C, B).
La distribucion de los elementos determinada mediante analisis
semicuantitativo con una microsonda electrénica, pone de manifiesto
la concentracién de Cr y B en espacios interdendriticos. La distancia
media entre brazos secundarios de las dendritas de la aleacion en
estado de colada es de 13,1 pm, lo que supone una velocidad de

enfriamiento comprendida entre 31 ol y 3102 K -s !, de acuerdo
con estudios sobre solidificacion de aceros [67].

b) Tratamientos termomecanicos

Con la aleacién Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr se practicaron diversos
tratamientos termomecanicos, cuyo objetivo es la obtencién de una
microestructura apta para una conformacién superplastica. Para
ello, es prerrequisito importante tener una microestructura de
pequerios granos (< 10 pm) y una segunda fase fina y
homogéneamente dispersa.

Los tratamientos termomecanicos se idearon en base a los
desarrollados por Sherby y col. para la obtencién de estructuras
semejantes en aceros de ultraalto contenido de carbono, y en
fundiciones blancas [65.68].

Los tratamientos termomecanicos se realizaron
fundamentalmente en dos etapas. La primera etapa en todos ellos es
comun, y consiste en la deformacién por forja o por laminado a
temperaturas de aproximadamente 1050°C y posterior enfriamiento
al aire. Esta deformacién destruye la estructura dendritica de
colada, formando perlita laminar y grandes borocarburos. No se ha
observado una diferencia apreciable ni en tamano ni en la
distribucion de los ultimos por efecto del tipo de proceso de
conformacion. La segunda etapa se completé a través de cuatro vias
diferentes:
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1. Laminado continuo desde temperaturas comprendidas entre
970 y 800°C hasta una temperatura por debajo de la Ay.

2. Laminado reiterado bajo las condiciones indicadas en el
apartado anterior.

3. Laminado isotermo a 970°C y enfriamiento al aire, seguido de
un segundo laminado isotermo a 650°C y enfriamiento al aire.

4. Laminado isotermo a 720°C con enfriamiento al aire.

La microestructura resultante es, en todos los casos, muy
semejante. Esta consiste de grandes borocarburos, que coalescen
durante la primera etapa del tratamiento, dentro de una matriz
formada de pequenos granos de ferrita, menores de 10 um, y
cementita globular. Ademas, es inevitable la formacion de cavidades
y discontinuidades en fronteras de fase borocarburo-ferrita, asi como
microgrietas que seccionan total o parcialmente los borocarburos
(Fig. 3.4) y que aumentan de tamano con la severidad del tratamiento
hasta llegar a originar el fallo del material durante el laminado. En
las Figs. 3.4, 3.5 y 3.6 se dan microestructuras representativas de
algunos de estos tratamientos.

Fig. 3.4: Micrografia de MEB de la aleacion colada, forjada a
1050°C (e= -1,6) y laminada isotermamente a 650°C (10%/paso).

Reactivo de ataque: nital, seguido de picral.
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1O mm === 60 jim

Fig. 3.5: Micrografia optica de la seccion longitudinal de la
aleacion colada, forjada a 1050°C (e= - 1,6), laminada isotermamente
a 970°C (e = - 0,2) y laminada a 650°C con ¢ =13 (2%/paso).
Reactivo de ataque: nital.

Fig. 3.6: Micrografia de MEB de la aleacion colada, forjada a
1050°C (e = - 1,6), laminada desde 950°C hasta 650°C (e = - 1,1) y

laminada desde 800°C hasta 650°C (e = - 0,78). Reactivo de ataque:
nital, seguido de picral.
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Para el estudio de las propiedades del material se eligi6 la via 1 de
las cuatro indicadas anteriormente. Concretamente, el bloque

colado se laminé a aproximadamente 1050°C, ¢ = -2,8 (10%/paso),

seguido de una laminacién desde 950°C hasta 670°C con € = -1.

Finalmente, se estabilizé la microestructura con un tratamiento de
lth a 730°C.

La microestructura obtenida, que se puede observar en la Fig. 3.7,
y en mayor detalle en la Fig. 3.8, consiste de borocarburos, ferrita, y
cementita globular. El 26% de los borocarburos tienen un tamano
inferior a 10 pm, el 42% entre 10 y 25 pum, y el 32% superior a 25
pm. El resto del material esta integrado por ferrita con un tamaro
de grano, L (medido como longitud media interceptada), de 1,9 pm
y forma equiaxial, y pequeiiisimas particulas de cementita globular
de 0,5 um de diametro medio localizadas fundamentalmente en
fronteras de grano de la ferrita. En zonas que rodean los
borocarburos grandes, se produce un empobrecimiento en particulas
de cementita, y frecuentemente la ausencia total de ellas. En estas
zonas L = 2,5 pm. La temperatura del comienzo de la reaccién
eutectoide (Aj) se ha fijado, a partir de medidas de dilatometria, en
746°C concluyendo a los 762°C. La temperatura de solidus es
1140°C.



4989 26KY 186um

Fig. 3.7: Micrografia de MEB de la seccion longitudinal de la
aleacion colada, laminada a 1050°C con € = -2,8, seguido de una
laminacion desde 950°C hasta 670°C con € = -1. Reactivo de

ataque: nital seguido de picral.

Fig. 3.8: Detalle de la Fig. 3.7.
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3.1.1.2 Polvo de partida y tratamientos térmicos
a) Polvo de partida

Las particulas de la aleacion rapidamente solidificada por
atomizacion con argon (polvo de partida) presentan la tipica
morfologia esférica de atomizacion por gas, como se observa en la
Fig. 3.9. Igualmente tipico y, por otra parte inevitable, es la
presencia de pequenas particulas adosadas a particulas grandes,
denominadas satélites, y de particulas de morfologia irregular. Las
colisiones multiples en vuelo durante el proceso de atomizacion
entre particulas y gotas alteran el proceso de esferoidizacion
originando particulas de forma irregular. En las secciones pulidas y
atacadas de las particulas, se han encontrado, ocasionalmente,
peliculas envolventes producidas por choques particula-gota, asi
como la presencia de porosidad y microrechupes en particulas de
mayor tamano (dp > 90 um), cuya cantidad relativa aumenta con el
mismo. La velocidad de enfriamiento, determinada indirectamente
por medida de la distancia entre brazos secundarios de dendritas,

varia entre 10° y 108 K/s, en funcién del tamario de particula [67].

i |

isiass

(g

5183 20KY S8um

Fig. 3.9: Micrografia de MEB de particulas de polvo de la
aleacion Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr con dp < 56 um atomizada con
argon.
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La aleacién, una vez atomizada, fue tamizada y dividida en dos
fracciones correspondientes a diametros de particula superiores e
inferiores a 56 pm. La distribuciéon de clases de tamarnos para la
fraccion inferior a 56 pm, representada junto con el porcentaje
acumulado en la Fig. 3.10, muestra que aproximadamente el 90% de
las particulas de esta fraccion poseen un didmetro inferior a 32 pm,

de las que cerca del 50% tienen un diametro que oscila entre 20 y
32 pm.

100 —
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Fig. 3.10: Distribucion de clases y porcentaje acumulado en

funciéon del tamafio de particula de la aleacién Fe-0,8%B-1,3%C-
1,6%Cr atomizada con argén.

La estructura de solidificacién del polvo es dendritica. Se han
encontrado, no obstante, estructuras equiaxiales fundamentalmente
en particulas comprendidas entre 56 y 90 um. En las Figs. 3.11 y
3.12 se muestran micrografias tipicas que se obtienen para el caso

de particulas de dp <56 pm y 90 um < dp < 56 um,
respectivamente.
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5121 20KY _20unm

Fig. 3.11: Micrografia de MEB de una particula de polvo de
partida con dp < 56 pum. Reactivo de ataque: nital.

10 mm <=> 10 um

Fig. 3.12: Micrrografia optica de particulas de polvo de partida
con 90 pm < dp < 56 pm. Reactivo de ataque: HF-Etanol-HyO,.
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Los espacios interdendriticos estan ocupados por una estructura
tipica de solidificacion eutéctica, como se muestra en la Fig. 3.13.
Esta microestructura se ha encontrado en todas las fracciones de
polvo examinadas, incluyendo particulas de diametro
extremadamente pequeno (dp ~ 10 pum). La microestructura en el
interior de las dendritas varia significantemente con el diametro de
particula, como se observa en la Fig. 3.14a, by c.

5128 2OKY __ 2um

Fig. 3.13: Micrografia de MEB de espacios interdendriticos.
Detalle de la Fig. 3.11.

Las fases presentes, identificadas mediante difracciéon de rayos X,
son martensita/ferrita, MgC, austenita retenida y MggXs. Los picos
de difraccion estan ensanchados en su base, produciendo
solapamientos que distorsionan y dificultan su identificacion. Los
difractogramas de las diferentes fracciones de polvo presentan. un
perfil semejante, si bien los picos se estrechan con el aumento del
diametro de particula de polvo. No se han observado variaciones

importantes en el valor del angulo 26 de los picos para las diferentes

fracciones de polvo analizadas.
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».\“

9118 26KV

| b)
90 um < dp< 90 pum
c)
dp > 250 um

10 mm <=> 1,33 pm

Fig. 3.14: Micrografias de MEB (a y b) y micrografia optica (c) de
particulas de diversos tamarios. Reactivo de ataque: nital.
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La temperatura de transformacion de las reacciones se determind
mediante ATD y CD. El termograma de calentamiento, que es
semejante para las diferentes fracciones de polvo, presenta dos picos
exotérmicos a 145 y 277°C, y tres endotérmicos, a 740, 1065 y
1132°C (velocidad de calentamiento: 10 K/min). En el termograma
de enfriamiento no se reproducen los dos picos exotérmicos, lo cual
demuestra el caracter irreversible de las reacciones. La energia de
activacion de las mismas es de 66 kJ/mol y 130 kdJ/mol,
respectivamente. Como se verd en la discusiéon de resultados, estas
reacciones corresponden a las dos primeras etapas del revenido
tipicas, por otra parte, de aceros austenizados y templados. En la
Fig. 3.15 se han representado los diagramas de Kissinger para ambas

reacciones, en donde ¢ es la velocidad de calentamiento en K/min y

Tp la temperatura absoluta del pico.
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Fig. 3.15: Diagrama de Kissinger para: a) la primera etapa del
revenido (Q = 66 kJ/mol), v b) segunda etapa del revenido
(@ = 130 kJ/molj.
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b) Polvo tratado térmicamente

Se trato térmicamente polvo de partida de tamano 56 pm < dp
< 90 um a temperaturas comprendidas entre 200 y 900°C durante
1 h a intervalos de 100°C. El polvo mantiene su estructura
dendritica hasta 800°C. Se observa una creciente precipitacion en el
interior de las dendritas con la temperatura de tratamiento, que
evoluciona a temperaturas por encima de la temperatura de
transformacion eutectoide para constituir perlita laminar. Los
espacios interdendriticos, por su parte, permanecen inalterados
hasta 600°C, temperatura a partir de la cual comienza a alterarse
levemente la estructura eutéctica de solidificacion, desapareciendo
por completo a 900°C, como se observa por comparacion de las Figs.
3.14b y 3.16. Estas figuras representan las microestructuras del
polvo de partida y del tratado a 900°C/ 1h respectivamente.

Las fases identificadas por rayos X, tanto en el polvo de partida
como después de diferentes revenidos, se han resumido en la Tabla
3.1.

Fig. 3.16: Micrografia de MEB de la microestructura tipica de la
fraccion de polvo 56 pm < dp < 90 pm tratado a 900°C/1 h.
Reactivo de ataque: V2A.
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Tabla 3.1: Resumen de las fases identificadas en el polvo de
partida y después de un tratamiento de revenido.

Fases --> Ferrita Marten- M 30* Austenita MSX* M23X6*
Estado sita Retenida
Polvo atomiz. X X X X X X

Polvo revenido:

300°C/1h X X X X X
400°C/1h X X X X
600°C/1h X X X X

* MgC : (Fe,CrjgC
MgX : (Fe,Cr)3(C.B)
M23X6 . (FE,CI’)zB(C,B)G

3.1.1.3 Material compactado
a) Material compactado por CIC

El examen metalografico de probetas pulidas y sin atacar del
material compactado por CIC pone de manifiesto la presencia de
pequenos poros en puntos de confluencia triple de particulas de
polvo. El ataque con nital no sélo revela la microestructura del
material sino que ademas delimita los contornos periféricos de las
antiguas particulas de polvo. La compactacion practicamente no
destruye la microestructura dendritica de solidificacién de las
particulas de polvo de procedencia.

La compactacion de polvo de tamario dp < 56 ym a 700°C,
confiere a la aleacién una microestructura consistente de pequenos
granos de ferrita y de una fase dura formada por borocarburos, del
tipo Mg3Cg. segun se observa en la Fig. 3.17. Después de un
tratamiento estabilizador de la microestructura de 730°C/1 h, se ha
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medido una fraccion de volumen de ferrita del 51,1%, con un
tamario de grano L = 1 pm. En la Fig. 3.18 se ha representado la
distribuciéon de clases y el porcentaje acumulado en funcion del
tamarno de grano. La separacién media entre particulas de fase dura
es de 1,2 + 0,3 pm. La temperatura de la transformacidén ferrita-
austenita, medida por dilatometria, es de 738°C. Otras reacciones
en estado sélido, identificadas por ATD, se presentan para
temperaturas medias de aproximadamente 860 y 1060°C. La
temperatura de solidus es de 1130°C.

Las microestructuras de los materiales compactados por CIC a
700 y 900°C procedente de polvo de tamano comprendido entre 56
y 90 um son semejantes a las comentadas anteriormente, desde el
punto de vista de la naturaleza de las fases presentes. En el caso de
la compactacibn a 700°C, la microestructura consiste de
borocarburos (de 2 a 5 pm de tamano) y granos de ferrita de
pequeno tamano decorados por cementita globular. En el caso de la
compactacion a 900°C, la microestructura es mas gruesa que en el
caso anterior, consistiendo de borocarbureos y granos de ferrita de
aproximadamente el mismo tamarno (L = 5 pm), decorados por
perlita laminar.

En material procedente de peolvo de tamario 56 pm < dp <
90 um compactado a 700 y 900°C, se realizé un tratamiento
térmico con objeto de eliminar las particulas de cementita y dejar
una microestructura formada por borocarburos y ferrita atractiva
para un comportamiento superplastico. El tratamiento fue de
765°C/ 1 h /aire, seguido de otro a 730°C/1 h/aire, para estabilizar
la microestructura. Los objetivos previstos se cumplen en el caso de
la compactaciéon a 700°C, aun y cuando la microestructura crece
ligeramente. Sin embargo, 10 mas que se consigue en el material
compactado a 900°C con este tratamiento es globulizar la cementita.



Fig. 3.17: Micrografia optica de la microestructura de la aleacion
Fe-0,8%B-1,3C-1,6%Cr compactada por CIC a 700°C. Reactivo de

ataque: nital.
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Fig. 3.18: Porcentaje acumulado y distribucion de clases en
funcion del tamano de grano de la ferrita en material compactado
por CIC a 700°C procedente de polvo de tamano dp < 56 pm.
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b) Material compactado por extrusion

El examen metalografico del material compactado por extrusion
revela la ausencia total de porosidad. Como se observa en la Fig.
3.19, las antiguas particulas de polvo han sido totalmente destruidas.
La microestructura es homogénea y fina, estando constituida por
pequenios granos de perlita laminar y de borocarburos. Los
borocarburos estan uniformemente distribuidos en la matriz y
poseen morfologia esférica, aunque irregular, no observandose
deformacion de los mismos en la direccién de extrusion. EI tamano
medio de borocarburo es de 1,8 um, como se observa en la Fig.
3.20, ocupando una fraccion de volumen del 44,8% + 7,2%.

En este material se llevdo a cabo un tratamiento térmico, con
objeto de eliminar la perlita laminar y conseguir una microestructura
semejante a la obtenida por CIC. Para ello, se realizé durante 10 h
un tratamiento térmico ciclico en torno a 745°C con una variacion
de temperatura de + 10°C con una velocidad de calentamiento y
enfriamiento de 2 K/min.

10 mm <=5 10 um

Fig. 3.19: Micrografia optica de la microestructura de la aleacion
compactada por extrusion. Reactivo de ataque: nital.
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Fig. 3.20: Porcentaje acumulado y distribuciéon de clases en
funciéon del tamano de particula de borocarburos de la aleacién

compactada por extrusion, procedente de polvo de tamario
dp < 56 pm.

Después de este tratamiento, la totalidad de la perlita laminar
desaparece, quedando islas con perlita globular. El mismo
tratamiento durante 4,5 h conduce a la esferoidizacién parcial de la
cementita. La microestructura de la aleacién después de este tiltimo
tratamiento consiste en ferrita, cementita MgC, y borocarburo
My3Xs. El tamano de grano ferritico esta comprendido entre 2 y 3
pm. El tamarno medio de los borocarburos es de 6 pm, en tanto que
la longitud media entre ellos varia entre 2,5 y 5 um. Los resultados

de ATD y dilatometria son analogos a los del material compactado
por CIC.

3.1.1.4 Tratamientos térmicos de austenizacién y revenido

Los tratamientos térmicos de austenizaciéon y revenido del acero
Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr se llevaron a cabo en material compactado
por extrusiéon y CIC (en ambos casos dp < 56 pm).

Basicamente, los tratamientos consistieron en una austenizacion
seguida de temple en agua (el agua contenia siempre 20% NaCl). El
tratamiento se completdé con un revenido en diferentes condiciones.

En la Tabla 3.2 se han resumido las condiciones de austenizacién
ensayadas.
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Tabla 3.2: Condiciones de austenizacion.

Temperatura [°C] 800 800 850 850 900 1095 1095 1095

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

La austenizacion a 800°C/60 min/agua no aporta variaciones
importantes en la morfologia de la microestructura de la aleacion
compactada por CIC. La austenizacién a esta temperatura durante
2 h destruye tan sélo una pequeiia porciéon de las dendritas de
origen. En ambos casos, las fases detectadas por difraccion de rayos
X son martensita/ferrita y el borocarburo MggXg. Estas
observaciones son igualmente validas para el caso de la austenizacion
a 850°C. Los contornos de las antiguas particulas de polvo son
perfectamente identificables después de estos tratamientos.

La austenizacion a 900°C/60 min/agua destruye gran parte de la
estructura dendritica. Por difraccidn de rayos X se ha identificado
martensita/ferrita, Mg3Cg, austenita retenida y MgX (los picos de
estas dos ultimas fases son muy débiles en intensidad).

En la Tabla 3.3 se han resumido las fases encontradas por
difraccion de rayos X después de la austenizaci6én y previamente a

ella. Ademas, en la Tabla 3.4 se da el valor 20 (radiacion Ka del Co)

para la difracciéon producida por el plano (101) de la martensita en
funcién de las condiciones de austenizacién.
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Tabla 3.3: Relacion de fases identificadas por difraccion de rayos
X después de la austenizacion y previamente a la misma.

Fases —> Ferrita Marten- M3C* Austenita M3X* M23X6*
Estado sita Retenida

Material compactado por:

CIC X X
Extrusion X X X
Material austenizado:
800°C/60min X X X
820°C/30min X X X
820°C/60min X X X
850°C/30min X X X
850°C/60min X X X
900°C/60min X X X X X
1095°C/10min X X X X X
* M3C . (Fe,Cr)3C
M3X : (Fe,Cr]3(C,B]

M23X6 . (Fe,cr)zs(C,Bls

La austenizacion a 1095°C ofrece resultados diferentes. A esta
temperatura la difusion es importante y 10 min son suficientes para
destruir totalmente la estructura dendritica, dando origen a
particulas de borocementita de forma irregular que crecen
espectacularmente con el tiempo de austenizacién, como se vera
mas adelante. Con este tratamiento desaparecen los contornos de
las antiguas particulas de polvo, si bien sigue existiendo porosidad en

puntos de triple confluencia, la cual aumenta con el tiempo de
tratamiento.
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Tabla 3.4: Variacion del angulo 28 difractado por el plano (101)
de la ferrita/martensita en funcién de las condiciones de
austenizacion.

Condiciones de Angulo 26 (KaCo)

austenizacion (101)
800°C/60 min/agua 51,88
850°C/60 min/agua 51,98
900°C/60 min/agua 51,98

1095°C/60 min/agua 51,40

En el caso de la aleaciébn compactada por extrusion, que no
presenta la misma estructura de partida que la compactada por CIC,
cabe destacar el crecimiento de las particulas de borocementita con
el tiempo de tratamiento. No obstante, la austenizaciéon a 1095°C no
es suficientemente severa como para destruir completamente las
heterogeneidades procedentes de la extrusion. En la Fig. 3.21 se
tiene una particula extremadamente pequefia de polvo de aleacidén
Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr (confirmado por microandlisis) que no
sélo resistidé la extrusion sino que ademas fue capaz de resistir el
tratamiento de 10 min a 1095°C.

Se han observado heterogeneidades estructurales con el tiempo
de tratamiento. Para un tiempo de tratamiento, t, de 10 min a
1095°C, la microestructura es uniforme y homogénea a lo ancho de
la probeta. Para t = 20 min se diferencian perfectamente dos zonas
por el tamano de la borocementita: un nicleo, que ocupa la mayor
parte de la seccidn, y una zona exterior periférica, con un tamaro de
particula claramente mas pequenio. Para t = 80 min crece la capa
periférica. Estas observaciones son corrcboradas por medidas de
dureza, como se verd en el capitulo 3.1.5.4.
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10 ' mm <== 10 um

Fig. 3.21: Micrografia optica de un compacto obtenido por
extrusion mostrando un defecto microestructural procedente de la
extrusion resistente al tratamiento térmico de austenizacion:
1095°C/ 10 min/agua. Reactivo de ataque: nital.

La variacion de la microestructura con el tiempo de tratamiento a
1095°C, se ha seguido mediante cuantificacion de parametros
microestructurales: fraccion de volumen (Vv), area de la superficie
por unidad de volumen (Sv), y tamano de fase dura (dado como la
longitud media de particula interceptada) en material compactado
por CIC. Las medidas se realizaron en zonas centrales de las
probetas, donde la estructura es homogénea. Los resultados se han
resumido en la Fig. 3.22. Como se observa en la misma, el area de la
superficie por unidad de volumen de las particulas de borocementita
disminuye fuertemente, en tanto que la fraccion de volumen de las
mismas permanece constante con el tiempo de tratamiento.



55

) b)

560 ; 1177 0 g R
— o H ] " ]

oot 1095°C/ (mind, B0 _j g L 7

p— b— N — . S ——]
= o E

5 |- w@: w= =y -
W _
L 3] 2 1 1095%C/1 (min), H) |
0 | | I T O 0 0 i ] S A I
il 102 100 0’
t (min) t (min)

Fig. 3.22: Variacion de parametros microestructurales con el
tiempo de tratamiento a 1095°C: a) Variacion de la fraccién de
volumen (Vv) y del area de la superficie por unidad de volumen (Sv),
b) Variacién del tamaro de las particulas de borocementita.

La microestructura tipica del material compactado por extrusion y
austenizado durante 10 min a 1095°C, se muestra en la Fig. 3.23, en
donde la matriz es martensitica y las particulas, que resisten el
ataque, borocementita (M3X). EIl tamano de estas ultimas es de
1,7 pum, ocupando una fraccién de volumen del 18%. En algunas
zonas de la probeta se ha identificado metalograficamente, junto con
martensita, aciculas de bainita, como se observa en la Fig. 3.24.

Como ya se indicoé anteriormente, las fases presentes detectadas
por difraccion de rayos X (Tabla 3.3) son borocementita (MgX],
ferrita/martensita, austenita retenida y cementita (M3C). Los picos
de esta ultima son de muy poca intensidad. No obstante, la fase es
claramente identificable.
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10 mm <=> 10 pm

Fig. 3.23: Micrografia 6ptica de la microestructura después del
tratamiento térmico a 1095°C/10 min/agua. Material compactado
por extrusion. Reactivo de ataque: nital.

10 mm<=> 10 pm

Fig. 3.24: Micrografia 6ptica de la microestructura después del
tratamiento térmico a 1095°C/10 min/agua. Material compactado
por extrusion. Reactivo de ataque: nital.
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La observacion de la microestructura por MEB después de un
revenido a 150°C/1 h/aire revela la ligera destruccién de la matriz
martensitica. No se han detectado particulas de carburos a través de
MEB vy difraccion de rayos X. Para 300°C/1 h el ataque con nital
revela rapidamente las zonas que alojaron la martensita inicial, como
se muestra en la Fig. 3.25. La observacion de la probeta a través de
MEB permite la resolucién de los precipitados, constatandose la
presencia de precipitados de carburos fundamentalmente a lo largo
de las direcciones de las placas martensiticas originales. La
observacion por MEB de la microestructura de la probeta revenida a
500°C/1 h/aire muestra el crecimiento de las particulas de carburos,
que siguen siendo pequerias {< 0,2 pm). Las fases identificadas por
rayos X después de cada revenido se han resumido en la Tabla 3.5.

En la Tabla 3.6 se da la variacion del angulo 20 (KaCo) difractado por

el plano (101) de la martensita y el correspondiente al plano {110)
de la ferrita.

La estabilidad térmica se ha seguido, adicionalmente, por
dilatometria y CD. El anaélisis dilatométrico del material austenizado
y templado en agua permite seguir la evolucién de las reacciones que
se producen durante el revenido, asi como fijar las temperaturas de
comienzo y fin de algunas de ellas, mediante desviaciones de la curva
respecto de la linea base. La Fig. 3.26 reproduce la curva
dilatométrica del material extruido y austenizado a 1095°C/
10 min/agua desde 20 hasta 400°C. La curva se caracteriza por dos
puntos de contraccibn de volumen, ambos muy suaves,
aproximadamente a 160 y 310°C. A partir de 400°C la curva es la
tipica de los aceros. Por debajo de 400°C la forma de la curva
dilatométrica recuerda, en cierta manera, las tipicas curvas de
aceros de contenido medio en carbono, lo que no esti muy lejos de
la realidad teniendo en cuenta que gran parte del carbono de la
aleacion se encuentra en forma de carburos, los cuales ocupan una
fraccion de volumen del 18%. El termograma de ATD, reproducido
en la Fig. 3.27, se caracteriza por dos picos exotérmicos a 145 y
277°C. Este termograma es totalmente comparable con el del polvo
recién atomizado.
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Fig. 3.25: Micrografia optica de la microestructura del material
compactado por extrusion, austenizado a 1095°C/10 min/agua y
revenido a 300°C/1 h/aire. Reactivo de ataque: nital.

Tabla 3.5: Relacion de fases identificadas por difraccion de rayos
X después de la austenizacion, y bajo diferentes condiciones de

revenido.

Fases —> Ferrita Marten- MgC Austenita M3gX Mo 3Xg
Estado sita Retenida
Austenizacion:

1095°C/10 min X X X X X
Revenido:

150°C/2h X X X X X
200°C/2h X X X X
400°C/2h o X X
500°C/2h X X X
600°C/10 min X X X X
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Tabla 3.6: Variacién del angulo 20 difractado por el plano (101)
de la martensita y (110) de la ferrita en funciéon de las condiciones

de revenido. Austenizacion: 1095°C/10 min/agua. Radiacion KaCo.

Condiciones . 26(101) 29(1 10)
de revenido Martensita Ferrita
100°C/2 h/aire 52,00
200°C/2 h/aire 52,13
400°C/2 h/aire 52,30
500°C/2 h/aire 52,30
600°C/2 h/aire 52,32
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Fig. 3.26: Curva dilatométrica del Fig. 3.27: Termograma ATD del
material austenizado a 1095°C/10 material austenizado a 1095°C /
min/agua. Velocidad de calenta- 10 min/agua. Velocidad de
miento: 10 K/min. calentamiento: 10 K/min.
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3.1.2 Mébdulo de elasticidad

El moédulo de elasticidad, E, de la aleacion Fe-G,8%B-1,3%C-
1.6%Cr a temperatura ambiente, medido por ultrasonidos, es de
207 GPa. Por el método de las frecuencias de resonancia se ha
obtenido un valor de 212 GPa. La variacion del modulo de
elasticidad con la temperatura desde 20 hasta 1000°C, determinado
por el método de las frecuencias de resonancia, se ha representado
en la Fig. 3.28. Este valor disminuye paulatinamente hasta
temperaturas por debajo de la A; y mas rapidamente a temperaturas
por encima de esta, como es habitual en aceros. Los valores del
moédulo de elasticidad hasta 700°C son comparables con los
obtenidos por Késter para hierro puro [69] y por Kagawa para la
aleacion Fe-0,6%C-2%Cr [70], y un 10% superiores a los medidos
por estos ultirmos en aleaciones Fe-2%C-2%Cr .
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Fig. 3.28: Dependencia del modulo de elasticidad de la aleacién
Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr con la temperatura.
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3.1.3 Coeficiente de dilatacién lineal

El coeficiente de dilatacién lineal, o, medido en un intervalo de
temperaturas desde 100 hasta 1000°C se presenta en la Fig. 3.29. El
valor de ¢ aumenta linealmente desde 200°C hasta aproximadamente

730°C, temperatura a la que disminuye como consecuencia de la
transformacién eutectoide.
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Fig. 3.29: Coeficiente de dilatacion lineal de la aleacién Fe-
0,8%B-1,3%C-1,6%Cr en el intervalo de temperaturas 100°C < T <
1000°C. '

3.1.4 Densidad

El valor de la densidad se determiné experimentalmente, y a
efectos comparativos, s6lo en material compactado por extrusiéon
procedente de polvo con dp < 56 um. Se determinoé una densidad
de 7760 kg/ mS. En el caso de los compactos obtenidos por CIC no
se determind la densidad dado que el material no estid libre de
porosidad. La densidad de este material determinado mediante el

cociente "masa/volumen", es de 7700 kg/ m3.
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En el caso de la aleacién estudiada, el valor tedrico de la
densidad, normalmente calculable mediante la regla de las mezclas
(sumatorio, extendido a cada elemento, del producto de Ila
concentracién de cada uno, expresado en tanto por ciento en
volumen, por su densidad) no es aplicable, dado que el carbono se
encuentra en forma de carburos y no de grafito. El calculo de la
densidad teérica se ha realizado a partir de la del hierro

(7870 kg/ m3)‘ afectada de factores multiplicadores [71]:

Densidadiegrica = Densidad Fe + %; (fj - Cj) (3.1)

en donde f; es un factor multiplicador caracteristico de cada
elemento y C; la concentracién expresada en tanto por ciento en
masa. En la Tabla 3.7 se dan los factores multiplicadores para
algunos elementos y las concentraciones limite, Cy, hasta las que
pueden utilizarse. La densidad, calculada de acuerdo con este

método, es de 7710 kg/m3, si bien este valor no corresponde

exactamente al tedrico, dado que no ha podido considerarse el
efecto del boro.

Tabla 3.7: Factores multiplicadores y concentraciones limite, Cj,
por cada 1% en masa del elemento considerado [71].

Elemento £ C, 1% masa]
C -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
Cr - 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
termomecéanicos

Los valores de microdureza Vickers (HV0.2) en el interior de las
dendritas y en los espacios interdendriticos de la aleacion
Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr en estado de colada es, respectivamente,
de 304,4 y 584,4.

Los valores de microdureza del material tratado termo-
mecanicamente es de 264 HV para el caso de la perlita globular. Se

han medido también durezas, fuera de esta zona, comprendidas
entre 580 y 838 HV.

3.1.5.2 Polvo de aleacién y tratamientos térmicos

Las medidas de microdureza Vickers (HV( 1) se llevaron a cabo
en particulas de polvo de la aleacién de tamanos comprendidos entre
56 y 90 um. En la Fig. 3.30 se dan los resultados tanto para €l estado

de partida como después de tratamientos durante 1 h a diferentes
temperaturas.
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Fig. 3.30: Variacion de la microdureza Vickers de las particulas

de polvo de tamano 56 um < dp < 90 um con la temperatura y un
tiempo de tratamiento de 1 h.
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3.1.5.3 Material compactado

Los resultados de microdureza Vickers (HVO_ 5} del material
compactado, segin el tamano de polvo utilizado y el método y
condiciones de compactacion, se han resumido en la Tabla 3.8. En
la Tabla 3.9 se han resumido los valores de la microdureza Vickers
del material compactado después de diversos tratamientos térmicos.

Tabla 3.8: Microdureza Vickers del material compactado.

Tamano de Compactacion/ HVg g
particula - Temperatura

dp < 56 pm CIC/700°C 459
56 um < dp < 90 ym CIC/700°C 421
56 um < dp < 90 pm CIC/900°C 359
dp < b6 um Extrusion 328

56 um < dp < 90 um Extrusion 313
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Tabla 3.9: Microdureza Vickers del material compactado por CIC
después de diversos tratamientos térmicos.

Tamano de Compacta- Tratamiento HVg 3
particula cion/T térmico
dp < 56 um Extrusion  745°C + 10°C/4,5h 279
dp < 56 um Extrusion 745°C + 10°C/10h 224
dp < 56 pm CIC/700°C 730°C/1h/aire 452
56 um < dp < 90 uym CIC/700°C 730°C/1lh/aire 419

56 um < clp < 90 um CIC/700°C (765°C/1h/aire} +
{730°C/1h/aire} 358

56 pm < dp < 90 uym CIC/900°C ([765°C/1h/aire} +
{730°C/1h/aire} 349

3.1.5.4 Tratamientos térmicos de austenizacibn y revenido

La variacion de la microdureza Vickers (HVg 5) del material
compactado por extrusiéon (dp < B6 pm) para las diferentes
condiciones de austenizacion, se ha representado en la Fig. 3.31. Se
observa un notable aumento de la dureza después de la austenizacion
en relacion con los valores obtenidos en el material recién extruido.
La Fig. 3.32 muestra la variacion de la microdureza con el tiempo de
austenizacion para una temperatura constante de 1095°C, tanto en
zonas centrales de las probetas (niucleo) como en las exteriores
(corona). Cabe destacar el incremento de la diferencia de dureza
entre la corona y el nacleo con el tiempo de tratamiento, ademas de
la paulatina pérdida de la dureza del niticleo.
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Fig. 3.31: Variacion de la microdureza Vickers con las
condiciones de austenizacién. Material compactado por extrusion
procedente de polvo de tamario dp < 56 um.
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Fig. 3.32: Variacién de la microdureza Vickers con el tiempo de
austenizaciéon para 1095°C. Material compactado por CIC a 700°C,
procedente de polvo de tamario dp < 56 pm.
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En las Figs. 3.33 y 3.34 se ha representado la variacion de la
microdureza Vickers (HVO,IJ con la temperatura y el tiempo de
revenido para el material austenizado a 800°C/1 h/agua y 1095°C/
1 h/agua respectivamente. La Fig. 3.35 presenta la variaciéon de la
microdureza Vickers con la temperatura para tiempos de revenido
de 100 min para el tratamiento 1095°C/10 min/agua.
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Fig. 3.33: Variaciébn de la microdureza Vickers con la
temperatura y el tiempo de revenido, partiendo de material
austenizado a 800°C/1 h/agua.
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Fig. 3.34: Variacibn de la microdureza Vickers con la
temperatura y el tiempo de revenido, partiendo de material
austenizado a 1095°C/10 min/agua.
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Fig. 3.35: Variacion de Jla microdureza Vickers con la
temperatura para tiempos de revenido de 100 min, partiendo de
material austenizado a 1095°C/10 min/agua.
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3.1.6 Superplasticidad

3.1.6.1 Material tratado termomecénicamente

Para la evaluacion del comportamiento superplastico del material
elaborado por métodos convencionales y tratado termomecanica-

mente, se eligieron las siguientes condiciones de tratamiento (ver
capitulo 3.1.1.1):

1°: Laminadoa T = 1050°C | g1 = -2.8

e
Q

: Laminadoc desde 950°C hasta 670°C : €ota] = 1

Finalmente, la microestructura se estabilizé con un tratamiento de
730°C/1 h.

Los resultados de los ensayos de traccion a velocidad de
deformacién variable realizados a 660, 690 y 720°C se presentan en
la Fig. 3.36. La variacién de la tension real con la velocidad de
deformaciéon real, que es semejante para las tres temperaturas, no
describe por completo la caracteristica linea "sigmoidal” sino tan
sOlo una parte de la misma. En la Fig. 3.37 se representa la tension
real corregida por el moédulo de elasticidad del material, en funcién
de la velocidad de deformacién real.

La variacion del valor de m frente a la velocidad de deformacion
real se ha presentado en la Fig. 3.38 para las tres temperaturas
ensayadas. Se obtienen valores de m > 0,3 (criterio que delimita el
comportamiento superplastico), en el intervalo de temperaturas
660°C < T £ 720°C, a velocidades de deformacién extremada-

mente lentas (e< 2 - 1072 s 1.
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Fig. 3.38: Variacién del valor de m con la velocidad de
deformacion real a diferentes temperaturas.
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En la Tabla 3.10 se dan los resultados de los ensayos de traccion

realizados a una velocidad de deformacién inicial de 2,3 - 10'5 s'l, a

690, 720 y 740°C. Las probetas después de estos ensayos no
presentan estriccion.

Tabla 3.10: Alargamiento a rotura de ensayos de traccion a una

velocidad de deformacion inicial de 2,3 - 10'5 s 1,

T [°C} A [%)]
690 62
720 97.5
740 97

La observacion por MEB de las superficies de fractura de estas
probetas, revela la presencia de zonas de deformacién plastica, con
granos fuertemente deformados, asi como de zonas fragiles con un
tipo de rotura transcristalina. El examen metalografico de la seccién
longitudinal de las probetas de traccién, después del ensayo, revelan
presencia de gran numero de cavidades, poros, y grietas, localizados
fundamentalmente tanto en los borocarburos como en las fronteras
de fase borocarburo-ferrita. Los granos de la fase ferritica aparecen,
por otra parte, deformados en la direccién de traccion.
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3.1.6.2 Material compactado

a) Material procedente de polvo de tamario 56 pm < dp <
90 pm compactado por CIC

Los ensayos con material compactado por CIC (con polvo de
tamano 56 pm < dp < 90 pm) a 700 y 900°C, se realizaron con
objeto de tantear el comportamiento del material, tanto en estado de
compactacién como después de un tratamiento térmico {765°C/1 h
+ 730°C/1 h, ver capitulo 3.1.1.3) y decidir las condiciones finales de
la compactacion.

Los resultados de los ensayos de tracciéon con cambios en la
velocidad de deformacion realizados a 660, 690 y 720°C del material
compactado a 700°C son totalmente comparables con los de la
aleacion compactada a 700°C con polvo de diametro inferior a
56 pum, como se vera posteriormente. La Fig. 3.39 reproduce la
velocidad de deformacion real frente a la tension corregida por el
modulo de elasticidad de la aleacién compactada por CIC a 700 y
900°C para el ensayo realizado a 720°C. A ambas temperaturas de
compactacion se observan valores de m por encima de 0,3. Por otro
lado, en la Tabla 3.11 se han resumido los resultados de los ensayos
de traccién a velocidad de deformacion constante. A nivel indicativo
se dan los valores de m correspondiente a cada € obtenidos a partir

de la Fig. 3.39. La Fig. 3.40 reproduce las curvas ¢ - £ del material

compactado compactado por CIC a 700 y 900°C, asi como del
material compactado a 700°C sometido a un tratamiento térmico de
765°C/1 h/aire. Los ensayos de traccién se realizaron a 720°C y
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900°C, procedente de polvo de
tamario 56 pm < dp < 90 pm.
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Tabla 3.11: Resumen de los resultados de los ensayos de
traccion a velocidad de deformacién constante, de las aleaciones

compactadas por CIC procedentes de polvo de tamario 56 um < d

p
< 90 pm.
Condicién T[C] m € inicial 15711 A (%]
CIC/900°C 720 0,34 59 . 1072 149
CIC/700°C 720 0,38 5.9 - 1072 260
CIC/700°C 720 0,44 48.10% 55
CIC/700°C+Trat.térm. 720 59100 129
80 __HIP 700°C + Tral. térmico

;c:\ 50 HIP 900°C :':4*:“_\_

g HIP 700°C o T

2 "

o 40l ! |

S ‘-

2 g '

& } H

20 T . 70980 '
. -5 =1
85910 s 56 pm {d {90 ym
0 1 1 1 i 1 1
0 0,2 0.4 0,6 0.8 1 1.2 1.4

Pelormacisn reat

Fig. 3.40: Curvas tension real - deformacion real del material
compactado por CIC a 700 y 900°C, procedente de polvo de tamario
56 um < dp < 90 pm.
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b) Material procedente de polvo de tamaiio dp < 56 pm

compactado por CIC

El estudio sistematico del comportamiento superplastico se
realizé con material compactado por CIC a 700°C a partir de polvo de

tamafio dp < 56 pm.

En las Figs. 3.41 y 3.42 se ha representado la variacién de la
velocidad de deformacion real frente a la tensién real y la variacién
de la velocidad de deformacion real frente a la tensién real corregida
con el modulo de elasticidad de la aleacion, respectivamente para la
aleacion Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr procedente de polvo de tamaiio
dp < 56 pum. Todas las temperaturas de ensayo , excepto la mas
elevada, estan por debajo de la temperatura A;.
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Fig. 3.41: Curvas £-¢ para
la aleacién Fe-0,8%B-1,3%C-
1,6%Cr compactada por CIC
procedente de polve de tamano
dp < 56 um.
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Fig. 3.42: Curvas ¢ - ¢/E para
la aleacion Fe-0,8%B-1,3%C-
1,6%Cr compactada por CIC
procedente de polvo de tamario
dp < 56 pm.
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Las curvas muestran una tendencia de evolucién "sigmoidal”,
tendiendo a converger a velocidades de deformacién elevadas. La

energia de activacion para la deformacion, determinada para 6/E =
5.10% g1 y ¢/E = 8 - 104 51 g partir de curvas en las que se
representa la variacion de la velocidad de deformacién con el inverso
de la temperatura absoluta (Fig. 3.43) es de 174 kJ/mol.

-1
10 E ] l 1 i 1 I 1 l ¥ ] 1 I H I 1 l F i 1 E
1072 = =
- =
m — -
(o]
w 1073L -
u — E
] : :
- Q = 174 kd/mol \ -
10'4 = » :
| 6/E = 7 x 1074 _
10'5 ) ! 1 | } ] 1 ' 1 I ] ] i i 1 | 1 ] {

7 75 8 85 9 95 10 105 11 115 12
(1/T)*10% [1/K]

Fig. 3.43: Variacion de la velocidad de deformacién con el inverso
de la temperatura absoluta de la aleacién Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr,
compactada por CIC procedente de polvo de tamario dp < 56 pm.
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En la Fig. 3.44 se ha representado la variacion del valor de m con
la velocidad de deformacion real para 660, 690 y 720°C. Los puntos
estan situados, en casi su totalidad, en la region de m = 0,3.
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Fig. 3.44: Variaciéon del valor m con la velocidad de deformacién
real para diversas temperaturas por debajo de la temperatura A;.

En las Figs. 3.45 y 3.46 se presentan los resultados de los ensayos
para el intervalo de temperaturas 800°C < T < 1050°C, en forma

de curvas € - 6y € - 6/E, respectivamente. Estas temperaturas estan
todas por encima de la temperatura A;. En la Fig. 3.47 se ha
reproducido la variacién de € con ¢ en el intervalo de temperaturas

720°C < T < 850°C con objeto de resaltar el endurecimiento que
se produce al sobrepasar la temperatura A; de la transformacion
eutectoide. La energia de activacion determinada en el intervalo de
temperaturas entre 800 y 1050°C es de 184 kJ/mol.
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Fig. 3.45: Curvas e - ¢ para el

material compactado por CIC
procedente de polvo de tamano

dp < 56 pm.
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La variacion del valor de m con la velocidad de deformacion real
para diversas temperaturas por encima de la A; se da en la Fig. 3.48.
En la figura, se ha omitido intencionadamente las curvas para 850,
950 y 1050°C con objeto de evitar confusiones, dada la proximidad

de los puntos.

0.7 T TITTI T TTTTH] POTTTTIT 1T TTTTIT

0.6 —

i

1000° \ _

- 500°C o
01— o B00°C —

<>

0.0 = It (1eptl Lo b1t L& iy Py
10 ! 107 1972 0
£ (sh

Fig. 3.48: Variacion del valor m con la velocidad de deformacién
real para diversas temperaturas por encima de la temperatura A;.

Los resultados de los ensayos de traccion a rotura con velocidad
de deformaciéon constante se han resumido en la Tabla 3.12. Se
observa un aumento de la ductilidad, conforme aumenta la
temperatura, independientemente de la transformacién ferrita-
austenita. Asimismo se observa, para cada temperatura, un aumento
de la ductilidad con la disminucién de la velocidad de deformacion.

En la Fig. 3.49 se muestra una macrografia de la probeta ensayada
a traccion a 1000°C y una velocidad de deformacién inicial de

9.5 . 1004 s71. La rotura se produce de manera catastréfica sin
apenas reduccién en el area, lo cual se suele atribuir a la
coalescencia de cavidades.



79

Tabla 3.12: Alargamiento a rotura en ensayos de traccidn a
velocidad de deformacién constante, del material compactado por
CIC a partir de polvo de tamario dp < 56 pum.

T [°C] €inicial 15711 A [%]
660 2.4.104 76
1,5 1074 72
59.100 144
690 9.5 1074 67
2.4.104 118
59 .10° 274
720 2.1.103 70
9,5.104 87
2.4-104 171
59105 335
750 9,5.104% 132
2.4 -10"% 318
775 95104 254
2.4.104% 410
1000 21103 481

95104 519
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15 mm <=> 10 mm

Fig. 3.49: Macrografia de la probeta antes y después del ensayo
de traccion a velocidad constante, a 1000°C y velocidad de

deformacion inicial de 9,5 - 10451,

El examen por MEB de las probetas después del ensayo de
traccion muestra la presencia de estrias en direccion perpendicular
al eje de traccion, que abarca practicamente toda la longitud de
trabajo o, a veces, cavidades que delimitan las antiguas particulas de
polvo. La formacion de estrias se ve favorecida a bajas velocidades de
deformacion y altas temperaturas. Por el contrario, la formacion de
cavidades se ve favorecida a altas velocidades de deformacion y bajas
temperaturas. El limite entre ambas depende, para cada
temperatura, de la velocidad de deformacion. Asi, a 720°C el limite

se encuentra a velocidades mas rapidas, menores de 2,4 - 0% ¢,
en tanto que a 775°C el limite se encuentra a velocidades inferiores a

9,5-10" sl La superficie de fractura muestra, consecuentemente,
diferente topografia, en funcién de que las condiciones de ensayo
estén por encima o por debajo de dicho limite, como se observa en
las Figs. 3.50 - 3.52. En la Fig. 3.50, y con mas detalle en la Fig.
3.51, estan claramente definidas las particulas de polvo de origen
del material. En contraste, para la misma temperatura y velocidad de
deformacion baja no se observa separacion de particulas de polvo,
como puede comprobarse en la Fig. 3.52. Las rugosidades que se
observan en la figura son debidas a una deformacion en los granos de
las particulas de polvo.
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2914 20KY 208um

Fig. 3.50: Superficie de fractura de una probeta de traccion

ensayada a 720°C a velocidad de deformacion inicial de 2,4.104 51,

EBKQ cBum

Fig. 3.51: Detalle de la Fig. 3.50.
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29ll 28KV 200um

Fig. 3.52: Superficie de fractura de una probeta de traccion

ensayada a 720°C con velocidad de deformacion inical 5,9 - 1072 71,

El examen metalografico de las secciones longitudinales de las
probetas de traccion pone de manifiesto wuna cavitacion,
consecuencia del despegue de las particulas de polvo de
procedencia, que es menos acentuada a velocidades de deformacion
bajas. Sin embargo, cuando la deformacion es elevada se produce
cavitacion debido a la separacion entre particulas de polvo, como se
observa en la Fig. 3.53. También se observa que la morfologia de las
particulas de polvo de origen cambia de esférica a oval, si bien la
microestructura permanece fina (Fig. 3.54).

En el caso de las probetas ensayadas a 1000°C, no se encontro
evidencia de los limites del polvo de origen. Se ha observado
cavitacion pero no como consecuencia del despegue de particulas
sino por el propio proceso de acomodacion durante el proceso de
deformacion superplastica. Las cavidades se encuentran
fundamentalmente alojadas en fronteras de fases de distinta dureza.
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a) 10 /mm <=3 20 pm b) 10 mm <=> 20 pm

c) 10 mm <=> 50 um

Fig. 3.53: Micrografias opticas de diversas zonas de la seccion
longitudinal de la probeta de traccion ensayada a rotura (A = 335%) a

720°C y a una velocidad de deformacion inicial de 5,9 - 1079 g1,



Fig. 3.54: Detalle de la Fig. 3.53c. 10 mm <=> 10 um

Se han réalizado medidas cuantitativas de la microestructura en

las probetas de traccion después del ensayo a 720°C/5,9 - 1079 g1 y

1000°C/9.,5 - 10% s'1. En zonas proximas a la superficie de
fractura se ha medido, para el primero de los casos, un tamaro
medio de grano de ferrita de 2 um, ocupando esta fase una fraccion
de volumen del 51,9% * 7,3%. En la Fig. 3.55 se ha representado
el porcentaje acumulado de tamanos de grano de ferrita en funcion
del tamano de grano antes y después del ensayo. Después del ensayo

a 720°C/5,9 - 10° s7! el tamanio de grano de la ferrita es de 1 pm
en la zona de la cabeza de la probeta, es decir, apenas existe
crecimiento de grano. Sin embargo, en la longitud de trabajo se
observa un pequeno crecimiento de grano, si bien puede seguir
considerandose como mocroestructura fina. En el caso de la probeta

ensayada a 1000°C/9,5 - 104 s71, 1a microestructura crece bajo las

condiciones de deformacion. En este caso, se ha cuantificado el
tamano de particula de boruros, dado que la ferrita se encuentra
formando perlita laminar durante la observacion a temperatura
ambiente. El tamano medio es de 3,8 um + 1,4 pm. El porcentaje
acumulado y la distribucion de clases del tamano de particula se ha
reproducido en la Fig. 3.56.
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c) Material procedente de tamano dp < 56 pm compactado por
extrusion

Con este material, una vez tratado térmicamente ({tratamiento
ciclico en torno a 745°C + 10°C, ver capitulo 3.1.1.3), se realizaron
s6lo algunos ensayos con fines comparativos a 660, 690,720 y 750°C.

En las Figs. 3.57 y 3.58 se representa la velocidad de deformacién

real en funcién de la tension y de la tension corregida por el médulo

de elasticidad, respectivamente. Las curvas son semejantes, en

cuanto a su forma, con las del material compactado por CIC. La
variacion del valor de m con la velocidad de deformacién real
obtenido a partir de estas figuras se representa en la Fig. 3.59. Se

obtiene un valor maximo de m de 0,35, inferior al obtenido en el

material compactado por CIC. La energia de activacion para la

deformacién en el intervalo de 6/E comprendido entre 4 - 1074 y

1,5 10-3 es de 256 kJ/mol.

Parcanicije ac‘umulcdo,(%)
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Fig. 3.57: Curvas ¢ - ¢ para

material compactado por extru-
sion y tratado térmicamente.
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Fig. 3.59: Variacién de m con la velocidad de deformacién, para
el material compactado por extrusiéon y tratado térmicamente.

3.1.7 Ensayos de traccién en material austenizado y revenido

Los ensayos de traccion a velocidad de deformacién constante de

4,8 - 104 51 y a temperatura ambiente, se llevaron a cabo en
material en diferentes condiciones de revenido. Previamente se
realizé una austenizacion bajo las condiciones: 1095°C (argén)/
10 min/agua. Estos ensayos se realizaron en material compactado
por extrusion procedente de polvo de tamano dp < b6 pm.

Los resultados, pueden resumirse en los siguientes puntos:

1) Las probetas de material revenido hasta 400°C/2 h/aire,
rompen claramente durante la deformacién elastica.

2) Las probetas de material revenido a 500°C/2 h/aire, rompen
en el limite elastico, para valores de la tensién de 1402 MPa.

3) Las probetas de material revenido a 600°C/2 h/aire, rompen
después de una deformacion del 1,5%, a una tensién de 1047 MPa.
El valor del limite elastico convencional del 0,2% es de 916 MPa.
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Con objeto de poder comparar las superficies de fractura, se
ensayo, en las condiciones indicadas anteriormente, material
austenizado y sin revenir que, como es esperar, rompe en el
intervalo de deformacion elastica.

La variacién de Rpg o y de A con la temperatura de ensayo se ha
determinado para el casc de los tratamientos de revenido a 500 y
600°C/2 h/aire. Los resultados se han representado en la Fig. 3.60a

y b. La velocidad de deformacién inicial fue de 4.8 - 1074571,

a) b)
1400 190
" -4 1 E i -4 -1
& & - 4810 s 1095*C/10min/agua E - 4810 s
1200
100k ) 0
& 500'C/2h/aire
a o . .
1000 BQQ*C/2h/aire
o —_..___\\ 80 +
E IBOG °
2 3 .
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2. 600+ D\
~ \
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Fig. 3.60: Variacién del limite elastico convencional del 0,2% (a)

y del alargamiento a rotura (b) con la temperatura de ensayo, para
dos tratamientos de revenido.

El examen por MEB de las superficies de fractura del material
austenizado y sin revenir presenta un tipo de fractura fragil en su
totalidad, con unas fases que presentan fractura intercristalina y
otras que presentan fractura transcristalina, como se observa en la
Fig. 3.61. En las probetas revenidas, como se observa en la Fig. 3.62
en la que se ha reproducido la superficie de fractura de la probeta
revenida a 200°C/2 h/aire, el aumento de la temperatura de
revenido no afecta al tipo de fractura, que sigue siendo, en la mayor
parte del material, fragil. Sin embargo, con el aumento de la
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temperatura disminuye la proporcion de material con fractura
intercristalina, siendo sustituido por un tipo de rotura ductil con
presencia de cupulas.

3823 28KV Jum

Fig. 3.61: Micrografia de MEB de la superficie de fractura de la
probeta de traccion del material austenizado y sin revenir.
Temperatura de ensayo: 20°C, velocidad de deformacion inicial:

4.8 - 10'4 s'l.
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3162 28KV Jum

Fig. 3.62: Micrografia de MEB de la superficie de fractura de la
probeta de tracciéon del material austenizado y revenido a 200°C/
2 h/aire. Temperatura de ensayo: 20°C, velocidad de deformacion

inicial: 4,8 - 1004 g1,

3.1.8 Ensayos de oxidaciéon

El comportamiento de la aleacion Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr
frente a la oxidacion en aire a la presion atmosférica a 400 y 500°C
esta caracterizada por una ley de tipo parabélica. La variacion de la
ganancia de masa por unidad de area frente al tiempo, se ha
representado en las Figs. 3.63 y 3.64, para el material compactado
por extrusion y por CIC, respectivamente. Los valores de las
constantes parabolicas, Kp de la aleacion se presentan en la Tabla
3.13 para las dos temperaturas de ensayo y ambos métodos de
compactacion.
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Fig. 3.63: Ganancia de masa por unidad de area de la aleacion
compactada por extrusion (dp < 56 um) en funcién del tiempo.
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Fig. 3.64: Ganancia de masa por unidad de area de la aleacién
compactada por CIC/700°C (dp < 56 pmj} en funcién del tiempo.
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Tabla 3.13: Constantes parabdlicas determinadas para la aleacion
compactada por extrusién y por CIC, a diferentes temperaturas.

Compactacion Temperatura Kp

[°C] g2 em™¥.s71]
Extrusion 400 6,36 - 10714
Extrusion 500 8.62 - 10713
cIC 400 3,93 - 10714
CIC 500 9,83 . 10713

E! exameén por MEB de la superficie de la probeta oxidada a
400°C, revela una topografia irregular. La capa de 6xido superficial
desarrollada por las probetas oxidadas a 500°C es homogénea,
continua y regular. Los cristalitos de 6xidos superficiales presentan
una morfologia acicular.

Los difractogramas de las probetas oxidadas a 400 y 500°C son
similares, diferenciandose tan sélo en la intensidad relativa de los
picos. Ademas, de los picos de ferrita y borocementita de la matriz,

se han identificado los 6xidos de hierro Feg0, y a-Fe5Og3. No se han

encontrado reflexiones correspondientes a 6xidos de boro.

La observacion por MEB de la seccion transversal de las probetas
ensayadas, una vez desbastadas y pulidas, permite reconocer tanto
las capas de oxido formadas como la superficie original de la probeta
antes del ensayo de oxidacién, como se observa en la Fig. 3.65. Para
ambos métodos de compactacion, el espesor medio de las capas de
oxido es de aproximadamente 3 y 7,5 pum para el material oxidado a
400 y 500°C, respectivamente. A través de analisis semi-
cuantitativos, se ha constatado la variacion de la concentraciéon de Cr
de la capa de 6xido para ambas temperaturas de ensayo, asi como en
zonas del material proximas a esta. Tal y como se observa en la
Fig. 3.66 para el ensayo a 500°C, las concentraciones maximas de Cr
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se localizan en la capa de 6xido en zonas proximas a la frontera con
la matriz metalica. En el caso del ensayo a 400°C, el perfil de
concentraciones de Cr de la capa de 6xido es semejante.

Fig. 3.65: Micrografia de MEB de la seccion transversal

desbastada y pulida de la probeta de material compactado por
extrusion y oxidada a 500°C durante 305 h.
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Fig. 3.66: Perfil de concentraciones de Cr de la capa de 6xido y
del metal en el material ensayado a 500°C. La doble linea de puntos
indica la localizacion de la superficie original del metal.
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3.2 Discusién de resultados de la aleacién
Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr

3.2.1 Microestructura

Del estudio comparativo de la microestructura y de la dureza del
material colado y tratado termomecanicamente por diferentes
métodos, se deduce que todos los tratamientos ensayados conducen
a resultados microestructurales semejantes: la existencia de
pequernos granos de ferrita decorados por pequenas particulas de
cementita y grandes particulas de borocarburos. Es, por ello,
decisiva la temperatura y grado de deformacion de la primera etapa
del tratamiento termomecanico (deformacién a 1050°C/aire), del
que se ha comprobado que conduce a un gran abanico de tamarnos de
borocarburos duros que, lejos de disolverse, coalescen. Comun a
todas las microestructuras estudiadas, y por otra parte inevitable
mediante este método convencional de elaboracién y procesado del
material, es la presencia de poros y grietas, cuya forma y numero
dependen de las condiciones de laminadoe. La porosidad se origina
fundamentalmente durante el laminado en la region austenitica, por
deformacion masiva de la matriz austenitica y posterior acomodacion
de la misma en torno a las particulas mas duras y menos deformables
de borocarburos, como se describe esquematicamente en los pasos 1
a 5 de la Fig. 3.67a. Al disminuir la temperatura de laminacién, los
borocarburos se fragilizan y fracturan originando grietas (pasos 6 a 8
de la Fig. 3.67b). De acuerdo con el modelo conceptual de Grag y
col. [72], la inadecuada acomodacién de la matriz durante la
deformacién impide el relleno de las grietas.

La razén que justifica el uso de la solidificacion rapida es,
precisamente, la necesidad de partir de una microestructura con
borocarburos finos, dada la tendencia de éstos a coalescer. Las
ventajas que ofrece la solidificacién rapida frente a la convencional,
como método alternativo para la produccién de aceros, pueden
resumirse para el caso particular de aleaciones Fe-C, en tres puntos:
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Fig. 3.67: Representacion esquematica de la forrmacién de poros
y grietas durante el tratamiento termomecanico de la aleacién [72].

1) Incremento de la solubilidad de elementos intersticiales
(carbon y boro) y de elementos sustitucionales.

2) Obtencién de fases de no equilibrio [73,74], metaestables [75],
y amorfas [76].

3) Reduccidn de la segregacion.

La historia de las particulas de polvo en el pequeno periodo de
tiempo que transcurre desde que la gota liquida atraviesa las toberas
hasta que solidifica por completo, condiciona su microestructura. La
microestructura de solificacion dominante en las particulas de polvo
de la aleacién es de tipo dendritica. Esta, deriva de la nucleacién
heterogénea que se produce cuando colisionan gotas de liquido
altamente subenfriado con particulas sélidas o semisélidas. El
crecimiento de las dendritas en el volumen de la gota es posible por
el elevado grado de subenfriamiento existente. La presencia de
estructuras equiaxiales en particulas de mayor diametro, también
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observado en superaleaciones de base Ni y Co atomizadas por gas
inerte [77], resulta de la nucleacion homogénea a partir de
fragmentos predendriticos. La primera fase en solidificar es una
austenita pobre en elementos de aleacion. Los borocarburos
cristalizan posteriormente a partir del liquido remanente
enriquecido en dichos elementos.

El método de compactacién del polvo juega un importantisimo
papel en la microestructura final del material. Se ha comprobado
que la compactacion por CIC conduce, por una parte, a la union
virtual de las particulas. Por otra parte, las condiciones de
compactacién por CIC no son suficientemente severas como para
acelerar los procesos de difusién y hacer desaparecer por completo
la estructura dendritica de origen, condicionamientos que merman
las propiedades mecanicas de traccion del material. Estas
particularidades no 1las muestra el material compactado por
extrusion. Por un lado, la mayor temperatura de compactacién
(1050°C frente a 700 y 900°C del CIC) favorece los fenémenos de
difusion y fluencia; por otra, las fuerzas de cizalla puestas en juego
durante la extrusion son capaces de romper la capa de o6xido que
envuelve las particulas [78] y de eliminar cualquier remanente tanto
de la forma como de la microestructura de las particulas de origen.

El estudio comparativa de la microestructura del material
elaborado convencionalmente con la del material elaborado por SRy
compactado por extrusion pone en evidencia las ventajas que el
método pulvimetalargico (P/M) ofrece frente al convencional.
Consecuencias de la elaboracion P/M, desde el punto de vista
estructural, es la mayor homogeneidad y uniformidad en el tamarno
de las fases, como se observa en la Fig. 3.68.
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Fig. 3.68: Distribucion de tamaros de la fase MygXg en material
elaborado convencionalmente y por métodos P/M.

La figura, que reproduce la distribucion de clases del tamanos de
borocarburos MqgqXg de la aleacion elaborada por ambos métodos,
resalta no solo la diferencia de tamarios sino también la
homogeneidad de las microestructuras resultantes. El método P/M
en combinacion con la compactacion por extrusién produce
particulas de borocarburos cuasiesféricas con un tamarno medio de
1,5 um. Por métodos convencionales, y después del tratamiento
termomecanico, el tamano de las particulas, en su mayoria con
morfologia oval deformadas en la direccion de laminacién, se
extiende hasta 100 pm en la direccion longitudinal, siendo su
tamano medio de 21 pm.

Los borocarburos, ademas de tener un tamario uniforme, estan
distribuidos mas homogéneamente en la microestructura que los que
se obtienen por métodos convencionales de colada. Ello hace que
los granos de ferrita se mantengan pequerios, en contraposiciéon con
el material elaborado convencionalmente, en donde es facil observar
granos relativamente grandes de ferrita.

Desde el punto de vista del posterior revenido del acero, el hecho
de que el material exhiba una microestructura fina constituye una
ventaja mas. Estudios realizados por Pinnow y Stasko en aceros para
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herramientas elaborados por métodos P/M [79], demuestran que el
material P/M reacciona mas rapidamente al tratamiento térmico,
reduciendo considerablemente las distorsiones propias del mismo.
Como consecuencia, las tensiones internas disminuyen y los cambios
dimensionales son predecibles con mayor seguridad. Por ello, el
material presenta, en general, menor anisotropia.

El analisis microestructural de la aleaciéon después de diversos
tratamientos térmicos, pone de manifiesto la elevada estabilidad de
la microestructura. La microestructura resultante de la compactacion
se mantiene incluso para tratamientos de 900°C durante 1 h. Las
fases estables a 900°C son austenita, que ocupa el volumen
dendritico inicialmente ocupado por la ferrita, y el carburo mixto
MoaXg, que sigue ocupando los espacios interdendriticos. La
solubilidad de B en austenita es baja, incluso a elevadas temperaturas,
y el unico fenémeno de transporte que se da en la austenita es la
difusion de C, de acuerdo con las concentraciones de equilibrio a
cada temperatura. Esto no conduce a una modificacion esencial de la
microestructura, que sélo se fragmentara cuando tenga lugar una
difusiéon importante. Una reestructuracion de la microestructura se
producira cuando tenga lugar una transformacion en estado sélido,
es decir, cuando el carburo Mp3Xg deje de ser estable y se
transforme en austenita y borocementita. Esta reaccién, de acuerdo
con los resultados de ATD, tiene lugar a aproximadamente 1045°C.
A 1095°C las fases estables son austenita y borocementita, como se
muestra en la Tabla 3.3, y 10 min de tratamiento son suficientes
para destruir la estructura de origen. Dado que la cinética de
disolucion de los carburos durante la austenizacion depende
directamente no sdélo de su estabilidad térmica sino también de su
tamarno, la elaboracién por solidificacién rapida supone, nuevamente,
ventajas al proporcionar carburos de pequerio tamario.

A 1095°C y tiempos crecientes de austenizaciéon, se dan dos
fenomenos, mas interesantes que deseables:

1) La coalescencia de la borocementita, como se deduce por la
disminucién de Sv en tanto que Vv permanence constante (Fig.
3.22). El fenémeno de coalescencia se ha observado también,
aunque no cuantificado, durante los tratamientos termomecanicos
del material elaborado por procedimientos tradicionales, y
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2) La oxidacion superficial, que lleva consigo una descarburacion
importante, creciente con el tiempo de tratamiento, incluso para
presiones parciales de oxigeno extremadamente bajas. Este hecho,
se puso de manifiesto metalograficamente y por medidas de dureza
en la probeta austenizada, para tiempos de permanencia mayores o
iguales a 20 min. Las probetas austenizadas a 1095°C durante 20 y
80 min, presentan heterogeneidades estructurales en la superficie,
pudiéndose diferenciar una corona y un nucleo. El hecho de que la
dureza de la corona sea menor que la del nucleo (Fig. 3.32}, y que el
tamario de la borocementita sea, igualmente, menor en la corona que
en el nacleo, demuestra que a dicha temperatura y para tiempos de
permanencia = 20 min, tiene lugar una reaccion de oxidacion, que
no hay que despreciar, y que tiene como consecuencia la
descarburacién de zonas superficiales. Segun estudios de
Bohnenkamp y Engell [80], la reaccioén comienza por la oxidacion del
hierro en la superficie de la probeta produciéndose un
enriquecimiento de carbono en zonas por debajo de la capa de 6xido.
El aumento de la actividad del carbono, acompanado por la
formacién de poros en la intercara hierro - wustita como
consecuencia de la condensacion de vacantes, permite la formacion
de burbujas de gases. La mezcla de gases originados, CO - COq, en
equilibrio con Fe - FeO, difunde a través de poros y grietas hasta
alcanzar la superficie de la probeta, saliendo al exterior. La oxidacion
del carbono tiene lugar por reaccion con la capa de 6xido (2Fe3C +
3FeO = 9Fe + CO - COy) o con oxigeno transportado hasta la intercara
con el metal {4].

En la presente investigacién, se ha identificado martensita en el
material austenizado a 1095°C/10 min y templado en agua asi como
en el polvo recién atomizado. En ambos casos, las evidencias
metalograficas y la presencia de austenita retenida apoyan esta
afirmaciéon. En la Tabla 3.14 se ofrece, a nivel indicativo, un
resumen de las fases presentes. Las martensitas no son, sin
embargo, idénticas. La generada por via de solidificacién rapida
presenta una tetragonalidad menor, indicando con ello un menor
contenido en carbono [81], que la originada por austenizacién y
temple. Como baremo se ha utilizado el angulo difractado por el
plano (101) de la martensita, empleandose en ambos casos la



100

radiaciéon Ko del Co, cuyos resultados se resumen en la Tabla 3.15.
Esta diferencia es atribuible a la propia historia del material SR. La
atomizacion asegura, efectivamente, velocidades de solidificacion
extremadamente elevadas; sin embargo, el método no ofrece
seguridad sobre el control de la velocidad de enfriamiento de las
particulas de polvo hasta la temperatura ambiente. Dicho
enfriamiento es particularmente importante en los aceros, dado que
puede ser origen de reacciones de revenido en las estructuras
martensiticas de las particulas de polvo.

Tabla 3.14: Resumen de fases presentes en el polvo de la
aleacion recién atomizado y en el material compactado después del
tratamiento 1095°C/10 min/agua.

Fases —> Ferrita/ M SC Austenita M 3X Mo 3X6
Estado Martensita Retenida

Polvo atomizado X X X X X
1095°C/10 min/agua X X X X

Tabla 3.15: Variacién del angulo 20 (radiacién Ko del Co) para el

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

Estado Angulo 26 (KaCo)

(101) de la martensita

Polvo atomizado 52
1095°C/10 min/agua 51,4
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La evolucién microestructural de la martensita durante el
revenido es tema de estudio continuo desde hace mas de 50 afios.
Desde entonces hasta ahora se han publicado un importante nimero
de trabajos, que tratan de esclarecer este proceso sobre el que aun
no se ha dicho la ultima palabra. Las técnicas experimentales
empleadas para su investigacion son variadas, yendo desde las
convencionales como difraccién de rayos X [82-84], microscopia
electrénica y difraccién de electrones [85,86], resistometria {87],
calorimetria [88,89] y friccién interna [90], hasta otras mas
sofisticadas como la microscopia de campo ibénico [91] y
espectroscopia Mdéssbauer [92].

En el presente trabajo, el seguimiento de la estabilidad térmica
de la martensita se ha llevado a cabo mediante ensayos de
calorimetria, dilatometria y difraccion de rayos X, ademas de
metalografia, como se ha visto en la exposicion de los resultados. El
analisis comparativo de los resultados de los ensayos anteriomente
mencionados del polvo recién atomizado y los del material
compactado y austenizado, permite constatar la existencia de una
trayectoria paralela y comin. En ella, se adivinan las tipicas
reacciones del revenido de aceros austenizados, razén por la que se
discutiran conjuntamente.

Los mecanismos asociados con los cambios estructurales
producidos por el revenido, pueden agruparse en etapas que, la
mayoria de las veces, se solapan y desarrollan en competencia. Estas
etapas se desglosan y comentan a continuacion:

1) Recocido a baja temperatura: Previamente a la conocida como
primera etapa del revenido, se produce en torno a los 100°C una
reestructuracion de los atomos de carbono en tres subetapas [93,94]:
i) segregaciéon de atomos de carbono en los defectos de la red, por lo
general en dislocaciones y/o fronteras de subgrano, en el caso de
martensitas con bajo contenido en carbono (<0,2%) [95], o0 en
maclas, en martensitas ricas en carbono, ii) formacién de
agrupaciones nodulares de atomos de carbono en planos {102), iii)
formacion de superestructuras originadas por fases ordenadas.

Esta etapa de recocido solo se ha detectado mediante CD del
material recocido a 1095°C/10 min/agua. El maximo del pico
generado por el recocido, se sitiia en torno a los 100°C (para una
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velocidad de calentamiento de 10 K/min), es exotérmico y esta
parcialmente solapado con el siguiente. Estos resultados estan en
consonancia con los obtenidos por Cheng y col. [88] para el recocido
de la martensita de un acero al carbono (1,1%C), que obtienen
temperaturas comprendidas entre 100 y 140°C empleando
velocidades de calentamiento de 20 K/min. Seguin datos de
Sherman [87], el proceso esta caracterizado por una energia de
activacién comprendida entre 70 y 100 kJ/mol.

2) Primera etapa del revenido: Esta caracterizada por Iia
precipitacion de un carburo de elemento de transicion coherente
con la matriz. Resultado de la descomposicion es una martensita
pobre en carbono (0,25%C) en equilibrio metaestable con un carburo
de transicion (& 6 n) [96]. Aun no hay acuerdo sobre las
caracteristicas cristalograficas de este carburo ni sobre su
estequiometria, tema sobre el que existen notorias divergencias
[86,94]. Este primer estadio del revenido se presenta habitualmente
a temperaturas entre 80 y 180°C.

La temperatura a la que tiene lugar la precipitacién del carburo de
transiciéon para el acero estudiado resulta ser de 145°C, segin los
resultados de CD y dilatometria. En esta etapa, el carbono pasa de
ocupar las posiciones intersticiales de la martensita tetragonal a las
intersticiales de una martensita con tetragonalidad menor, préxima a
la cabica, lo que supone cambios negativos en el volumen especifico,
identificables por dilatometria. De acuerdo con estos resultados,
puede fijarse el fin de la transformacién en torno a los 175°C, la
temperatura del primer minimo.

Los difractogramas de rayos X del material revenido a diferentes
temperaturas y tiempos, tanto en el caso del polvo recién atomizado
como del material austenizado, corrobora lo hasta ahora mencionado.

Para el caso del material austenizado, el angulo 26 difractado por el

plano (101) de la martensita pasa de 51,4 a 52 grados después de un
envejecimiento a 100°C/2 h (Tabla 3.6). La precipitacion del
carburo de transicion no ha sido detectada por difraccion de rayos X.
El hecho de que precipite coherentemente con la matriz, y la finura
de sus particulas dificulta enormemente su identificacion por
métodos convencionales. No obstante, la reduccion de la
tetragonalidad de la martensita indica, indirectamente, la
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precipitaciéon del carbono en forma de carburos.

El valor de la energia de activacién obtenida para esta reaccion en
el presente trabajo, es de 66 kJ/mol, que corresponde con la
determinada por Roberts [96] para la difusion de carbono en
martensita, pudiéndose por ello pensar que la cinética de la reaccion
esta controlada por la difusion de carbono en martensita. Este es,
sin embargo, un tema en el que los resultados de diferentes
investigadores no coinciden exactamente. Mientras que Hsu y col.
[89] obtienen un valor de 91,8 kJ/mol en un acero AISI 52100
austenizado a 1150°C, relacionandola con la difusion de carbono en
ferrita, Sherman [87] mide una energia de activacion de 146 kJ/mol
en una aleacion Fe-Ni-C, relacionandola con la difusion de atomos de
Fe a lo largo de las dislocaciones de la ferrita. Cheng [88], por su
parte, mide en un acero al carbono (1,13% C)} una energia de
activacién de 120 kdJ/mol, ofreciendo la misma explicacion gue
Sherman,

3) Segunda etapa del revenide: En esta etapa del proceso, y en un
intervalo de temperaturas comprendido entre 200 y 300°C, tiene
lugar la descomposicion de la austenita retenida en ferrita y
cementita.

La temperatura a la que se produce esta reaccion, medida por CD
a una velocidad de calentamiento de 10 K/min, es de 278°C. la
transformacién lleva consigo un aumento del volumen especifico
que, sumado a la dilatacion térmica normal, produce un aumento del
volumen de la red, como se observa en la curva dilatométrica de la
Fig. 3.26. De acuerdo con la misma, la transformacion concluye en
torno a los 290°C.

De la energia de activacién determinada para la reaccion, 130
kJ/mol, se puede asegurar que la cinética de la reaccion esta
gobermada por la difusién de carbono en austenita. Este valor cae
dentro de los limites de variacion de la energia de activacién para la
difusiéon de carbono en austenita, que puede oscilar entre 120 y 142
kd/mol para concentraciones en C comprendidas entre 1,25y 0,5%,
respectivamente [97]. La energia de activaciéon aqui determinada
coincide con las obtenidas por otros investigadores utilizando
diferentes métodos experimentales y diferentes aceros [88,96,98].
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4) Tercera etapa del revenido: Durante esta etapa, tiene lugar la
transformacion de los carburos de transicion en cementita.

Esta etapa ocurre casi simultaneamente con la anterior. Trabajos
recientes [85,86] muestran que el carburo formado a partir de
martensitas con elevado contenido en carbono es el denominado

carburo % que, con el tiempo, se transforma en cementita.

De acuerdo con la curva de dilatometria (Fig. 3.26), 1la reaccion
comienza hacia los 280°C y finaliza a los 300°C, temperatura del
segundo minimo de la misma. Por otra parte, se observa un aumento
de la intensidad de los picos de la cementita para temperaturas de
revenido a partir de 300°C.

5) Desarrollo de otros carburos: Esta etapa es funcién de la
composiciéon de la aleacion. A temperaturas alrededor de los 500°C
puede producirse la precipitacion de carburos, facilitada por la
presencia de elementos de aleacién formadores de carburos, tales
como Cr, V, Mo, W y Nb. Esta precipitacion origina un
endurecimiento secundario de la estructura. Como se observa en las
curvas de dureza presentadas en las Figs. 3.33 - 3.35, en la aleacion
estudiada no se produce endurecimientoc secundario bajo las
condiciones de ensayo.

La fraccion de volumen de carburos presentes en la aleacion
después del endurecimiento por temple y revenido, es comparable
con la que exhiben los aceros para herramientas. En la Fig. 3.69, que
ofrece un valor comparado de la fraccion de volumen de carburos de
diferentes aceros en estado de recocido, previo al endurecimiento, y
después del endurecimiento, se presentan los resultados resumidos
por Rose [99]. En la aleacion Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr estudiada,
compactada por extrusion, la fraccién de volumen de carburos es de
= 40 % en estado de recocido, reduciéndose hasta = 17 % como
consecuencia de la austenizacion a 1095°C/10 min/agua. Como se
observa en la Fig. 3.69, los aceros rapidos presentan el mayor
porcentaje de carburos en estado de recocido, seguidos de los
aceros para herramientas para trabajado en frio con valores
comprendidos entre 15 y 20%, y, por 1ltimo, los aceros para
herramientas para trabajado en caliente con fracciones de volumen
de = 5%. Con €l austenizado, aproximadamente el 15% los carburos
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se disuelven, a excepcion de los aceros para herramientas para
trabajado en caliente.

La aleacién Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr tiene una alta dureza incluso
después del revenido a 600°C/2 h y exhibe, a temperatura ambiente,
valores elevados de Rpg 9 acompanados de una cierta ductilidad,
aunque no se llegue a alcanzar el valor Rm. La variacion de Rpg o y A
con la temperatura en el material revenido a 500°C/2 h es,
aproximadamente, un 10% inferior a la del acero comercial
endurecible por precipitacion PH 13-8 Mo envejecido a 538°C [100],
como se observa en la Fig. 3.70. A diferencia del acero estudiado, el
PH 13-8 Mo debe su resistencia a costosos elementos de aleaciéon en
concentraciones considerables (Fe-0,05%C-13%Cr-8,5%Ni-2,5%Mo
-1,2%Al1).
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Fig. 3.69: Fraccion de volumen de carburos en diferentes
aceros, antes y después del tratamiento de endurecimiento.
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para el acero estudiado y el acero PH 13-8 Mo.

3.2.2 Oxidacién

El conocimiento del comportamiento ante la oxidacion de este
acero tiene interés, desde el punto de vista de su futura aplicacién,
en un intervalo de temperaturas relativamente bajo, en cualquier
caso inferior a 600°C, y para largos periodos de tiempo.

Como es sabido, a temperaturas superiores a 570°C y a la presion
atmosférica se estabiliza la wustita, FeO, (Fig. 3.70) lo que lleva
consigo el deterioro del material.  Esto, acompanado de la
descarburacién para temperaturas por encima de 700°C, y la
ausencia de una capa protectora efectiva, limita fuertemente la
temperatura de servicio de la aleacién Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr. El
estudio del comportamiento de esta aleaciéon a elevadas
temperaturas, tiene sentido sélo para periodos de tiempos cortos,
dado que bajo dichas condiciones se realizan las diferentes etapas
del procesado del material, tratamientos térmicos, etc.
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Fig. 3.71: Diagrama de equilibrio hierro-oxigeno [101}.

Los resultados obtenidos de la oxidacién del material a 400 y
500°C pueden describirse por una ley de crecimiento parabdlica,
tipica de aceros a estas temperaturas, lo que significa que el proceso
de oxidacién esta controlado por la difusién de iones. Normalmente,
las primeras etapas del crecimiento de la capa de oOxido estan
caracterizadas por una reacciéon en la superficie metalica, siguiendo
una ley de crecimiento lineal. Para espesores superiores, la reaccién
estara controlada por la difusiéon de iones a través de la capa,
siguiendo entonces una ley de crecimiento parabdlica.

Los valores de Kp para el material compactade por CIC y por
extrusion son comparables entre si. Las diferencias encontradas
caen dentro de la dispersion de errores admitida en todo ensayo.
Igualmente comparables son topografia, espesor, morfologia, fases
presentes, etc., de las capas de oxido a igual temperatura de ensayo,
por lo que se puede afirmar que a las temperaturas estudiadas, 400 y
500°C, el método de compactacion no tiene una influencia decisiva
en el comportamiento de la aleacién ante la oxidacién en atmadsfera
de aire a la presion atmosférica.
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Los valores de Kp para ambas temperaturas somn, como minimo, un
orden de magnitud inferiores respecto del hierro (Fig. 3.72). En la
Tabla 3.16 se compara la constante parabdlica del acero estudiado
con la de diversos aceros ferriticos de elevada resistencia mecanica
en caliente, de aplicacion industrial [102]. En ésta, se ha nombrado
el acero aqui estudiado de acuerdo con la nomenclatura de la norma
DIN 17001 como "100 Cr 6 Mod. B".

Los productos de oxidaciéon detectados en todos los casos
responden a los Oxidos estables a dichas temperaturas, de acuerdo
con el diagrama de equilibrio hierro-oxigeno (Fig. 3.71). El relieve
irregular de la capa de oxido formado durante la oxidacion a 400°C
se debe, de acuerdo con Hauffe [101], a la nucleacién localizada y
posterior crecimiento de los gérmenes de 6xido.
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Fig. 3.72: Variacién de la constante parabélica del hierro puro
con la temperatura.
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Tabla 3.16: Constante parabdlica K" para la oxidacion en aire a
diversas temperaturas para la aleacién Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr
compactada por extrusion y otros aceros ferriticos de elevada
resistencia mecanica en caliente.

Acero K [mmZ</h)]

400°C 500°C 525°C 575°C 600°C

St 35.8 7,71008 15107 3,0107 86,8107
15 Mo 3 3,810°% 76108 25107 47107
13 CrMo 4 4 2,9108 42,4108 99108 94107
14 MoV 6 3 6,4108 15107 3,0107 6,6107
10 CrMo 9 10 2,5:108 50108 92108 20107

100 Cr 6 Mod.B  3.810°8 5,1.107

Composicion quimica de los aceros [% masa}

Acero C Si Mn Cr Mo A\ B
St 35.8 0,08 0,17 0,48

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

13CrMo 4 4 0,17 0,29 0,62 0,83 0,46

14 MoV 6 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 Cr6 Mod.B 1,30 0,06 0,014 1,6 0,8
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Hauffe encuentra, durante la oxidacién a temperaturas por debajo
de 300°C, peliculas de o6xido muy finas (del orden de 10 nm} y
homogéneas en la superficie metdlica. A temperaturas superiores
(T > 300°C) se produce, sin embargo, una nucleacion irregular con
posterior crecimiento de cristalitos aislados. En el caso de la
oxidacion en atmosfera de CO9 a 500°C, se ha llegado a observar en
la superficie metalica un crecimiento de cristales de magnetita
(FegOy4), en forma de capas sucesivas.

Como es de suponer, la composicién quimica de la aleacién juega
un papel importante en el comportamiento del material ante la
oxidacion. En el caso de la aleaciéon que nos ocupa, se ha demostrado
la influencia positiva de los elementos de aleacién en la velocidad de
oxidacion para las temperaturas ensayadas, que retardan la oxidacion.
El 1,5% de Cr de la aleacion no es, en absoluto, suficiente como para
permitir la formacién de una capa protectora, fenémeno presente en
aceros con concentraciones de este elementc comprendidas entre
15 y 30%. No obstante, y al igual que Al, Si o V, el Cr forma una
pelicula rica de este elemento en la intercara metal-6xido, tal y como
se ha visto en la Fig. 3.66, que obstaculiza la difusién reduciendo con
ello la velocidad de oxidacién. Existen datos de ensayos de oxidacion
realizados entre 850 y 1000°C, de acuerdo con los cuales basta un
0,3%Cr para evitar la formacién de wustita, y un 2% para mantener
la velocidad de oxidacion un orden de magnitud por debajo de la del
hierro puro [103]. La influencia del B no esta tan clara. Por razones
de tipo técnico, no ha sido posible realizar microanalisis para la
evaluacion del perfil de concentracién de este elemento en la capa
de oxido. Por difraccién de rayos X no se han detectado 6xidos de
boro. De acuerdo con la literatura, la influencia de este metaloide es
un tanto critica. A elevadas temperaturas, de acuerdo con €l trabajo
de Vodopivec (T > 900°C en una mezcla de 30% hidrégeno / 70%
agua) {104], la presencia de boro es nociva por facilitar la formacién
de porosidad y cavidades en la capa de 6xido. Ensayos mas recientes
de Rowley y col. [105] sugieren que las adiciones de boro confiere
resistencia a la oxidacién a 600°C. Sea efecto del B, sea efecto del
Cr, o lo que es mas probable, de los dos conjuntamente, lo cierto es
que la oxidacién de la aleacion se ve retardada en comparacion con la
del Fe y que su velocidad de oxidacion es comparable con la de otros
aceros ferriticos.
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3.2.3 Superplasticidad
a) Consideraciones generales

Se puede definir la superplasticidad como la capacidad que tienen
ciertos materiales de presentar alargamientos extremadamente
grandes en ensayos de traccién, como consecuencia de la fuerte
dependencia de la tensiéon de fluencia con la velocidad de
deformacién, lo cual impide el desarrollo abrupto de la estriccion
que da lugar a la fractura [106].

Se conocen dos tipos de superplasticidad:

- Superplasticidad estructural, mostrada por materiales con
microestructura fina (tamaro de grano inferior a 10 pm).

- Superplasticidad por tensiones internas, mostrada como
consecuencia de las tensiones internas que se pueden desarroliar en
los materiales.

En este trabajo se hace referencia exclusivamente a 1la
superplasticidad estructural, por ser esta el tipo de superplasticidad
que muestra el acero estudiado.

El criterio mas importante a la hora de determinar el
comportamiento superplastico en un material, es la elevada
dependencia de la tension de fluencia real con la velocidad de
deformacién real, es decir el elevado valor del exponente de la
velocidad de deformacion o, lo que es lo mismo, el reducido valor
del valor del exponente de la tension, n (n = 1/m).

Por lo general, el flujo superplastico se presenta a temperaturas
intermedias y altas. Tomando como referencia la temperatura
absoluta de fusion de la aleacion (Tq, se define [107]:

temperaturas bajas: 0,10-Tf < T < 0,45 - Ty
temperaturas intermedias: 0,45 - Ty < T < 0,60 - T¢
temperaturas altas: 060 -Tf < T < Ty
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La curva o — ¢ tipica que presentan los materiales superplasticos

ensayados tanto dentro como fuera del intervalo superplastico de
temperatura y velocidad de deformacion se reproduce en la Fig.
3.73a. En la Fig. 3.73b se representa la evolucion del valor de m con

E.

a (MN/mz)

(o)

€(min )

Fig. 3.73: Variacién tipica de la tension real (a) y del valor m (b)

con la velocidad de deformacion real en materiales superplasticos
[108].

La Fig. 3.73a permite identificar tres regiones diferentes,
conocidas normalmente como regiones I, II y IIl. Las regiones I y
111, presentes para velocidades de deformaciéon muy lentas o muy
rapidas respectivamente, se caracterizan por valores de m bajos,
inferiores a 0,3. El mecanismo que rige la region I es todavia sujeto
de debate ya que puede intervenir la recristalizacién dinamica o la
presencia de una tension umbral. En la region III, sin embargo,
existe acuerdo en que la fluencia esta controlada por el movimiento
de dislocaciones [66,109]. A velocidades de deformacion
intermedias (region II) se obtienen los maximos valores de m. En
esta region es donde la aleacion Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr presenta

comportamiento superplastico, siendo susceptible de alcanzar
grandes alargamientos.



113

El criterio, normalmente aceptado, que marca la transicion entre
el comportamiento normal y el superplastico es que el material debe
tener un valor de m por encima de 0,3. Simplificadamente, se
explica de la siguiente manera a partir de ecuaciones basicas del
comportamiento mecanico [107]:

e=d / dt [In(l+e)] =d / dt [In(Sg/9)} =-1/S - dS/dt {3.2)
sustituyendo en la ecuacién € = Ky - ol/M ge obtiene:

ds/dt = -S-Ky - ol/m (3.3)
teniendo en cuenta la definicion de tensiéon

y sustituyendo en la Ec. (3.3), se obtiene
ds/dt = -K.pl/m . glm-1/m) (3.5)

lo que significa que, cuando el material se ensaye en traccién a carga
constante, la disminucién local de la seccién dependera del valor m

ds/dt ~ sm-1)/m (3.6)

Representando (m-1)/m en funcién de m (Fig. 3.74) puede
comprobarse que, para m < 0,3, una variacion pequena de m lleva
consigo una fuerte variacion de (m-1)/m y con elloc de dS/dt, en
tanto que para m > 0,3 las variaciones son pequenas. Para el valor
limite de m en materiales metdlicos, m = 1, no se producira
variacién alguna de la secciéon con el tiempo durante el ensayo,
comportandose el material como un fluido newtoniano.
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Fig. 3.74: Dependencia de (m-1)/m con el valor de m.

La mayoria de Ilos metales que presentan comportamiento
superplastico tienen valores de m cercanos a 0,5, es decir valores de
n cercanos a 2. El gran alargamiento a rotura que se obtiene se debe
a la combinacién de dos factores [107,110]. Por una parte, el
elevado valor de m hace que la estriccién crezca muy lentamente.
Por otro lado, el complejo estado de tensiones desarrollado cuando
empieza la estriccion, hace que se necesiten tensiones muy elevadas
para que la estriccién continie creciendo.

Desde el punto de vista térmico, se puede establecer la siguiente
relacién, que permite el calculo de la energia de activaciéon asociada
al proceso de deformacion:

¢ = K - e(@QF/RT) . (g/EP (3.7)

donde Qg es la energia de activacion para la fluencia.

A pesar de la intensa actividad desarrollada en los tultimos 25 arios
en torno al tema "superplasticidad" en general y "superplasticidad
estructural” en particular, no existe hoy en dia ninguna teoria que
explique satisfactoriamente el fendmeno de la fluencia superplastica.
En lo que la mayoria de las teorias parecen converger es en que el
proceso que explica la fluencia de materiales superplasticos es el
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deslizamiento de fronteras de grano (DFG) y no la fluencia difusional.
Acerca del proceso de acomodacion necesariamente asociado al DFG
que impida la formacion de cavidades en el material, existen
notables divergencias entre los investigadores, habiéndose publicado
teorias para todos los gustos. Sherby y col. después de un estudio
realizado con gran cantidad y variedad de materiales metalicos, han
llegado a caracterizar fenomenolégicamente el proceso de
acomodacion asociado al DFG [111,112]. Asi, la gran mayoria de los
materiales metalicos con tamarno de grano fino (menor que 10 pm)
ensayados a temperaturas y velocidades de deformacién adecuadas
presentan relaciones entre la tension real y la velocidad de
deformacién real en las que n tiene un valor aproximadamente igual
a 2 (m = 0,5) y una dependencia de la temperatura con el flujo
superplastico que esta asociada a la autodifusion de atomos que
constituyen la matriz del material a lo largo de fronteras de grano
(Qf = Org) 0 a través de la red (Qf = Qr). Ademas, han encontrado
que cuando la velocidad de difusion a lo largo de las fronteras de
grano controla el proceso de flujo superplastico, la velocidad de
fluencia es inversamente proporcional al cubo del tamarno de grano.
Cuando es la difusiébn a través de la red la que controla, es
inversamente proporcional al cuadrado del mismo. Estas observa-
ciones se resumen en las siguientes ecuaciones fenomenologicas:

e = 108 . b Dpg/Ld) - (6/E)? (3.8)
¢ =210 . DR/L?) - (o/E)2 (3.9)

donde b es el vector de Burgers, Dpg el coeficiente de difusion a lo
largo de las fronteras de grano, Dy, el coeficiente de difusion a través
de la red y L la longitud media interceptada del tamario de grano de
la matriz.
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b) Analisis de los resultados

En lineas generales, tanto la forma de las curvas del material
elaborado por SR y ensayado en el intervalo de temperaturas desde
660 hasta 1050°C, como su variacién con la temperatura, es la
esperada en materiales superplasticos [66]. En contraposicion, la
aleaciéon elaborada por métodos tradicionales muestra, en el mismo
intervalo de velocidades de deformacién, el comportamiento tipico
de la region III, con exponentes de la tension altos. Sélo para
velocidades de deformacion muy lentas exhibe valores de m
cercanos a 0,3.

Anteriormente, se ha visto como el método convencional de
elaboracién confiere a la aleacién una microestructura fina, en lo que
respecta a las fases de ferrita y cementita, pero también grandes
borocarburos duros y de naturaleza fragil, de efectos negativos frente
a la fluencia superplastica. No obstante, en ensayos de traccién bajo
condiciones en las que el material exhibe un valor de m proximo a
0,3, se obtienen considerables alargamientos, aunque la gran
diferencia de dureza entre las fases y la elevada fraccion de volumen
de la fase dura conduzca a una rotura prematura por cavitacion.

En el caso del material compactado por CIC a 700°C procedente
de polvo de tamano inferior a 56 pm, se identifica la denominada

regién II en las curvas ¢ - ¢ para todo el intervalo de temperaturas

estudiado (Figs. 3.41 y 3.45), correspondiente al flujo superplastico,
gue estd caracterizada por valores de m del orden de 0,5 (n = 2).
Las regiones I y III pueden reconocerse bajo determinadas
condiciones de ensayo.

En la Fig. 3.75 se han reunido los valores de m de la aleacién en
funcién de la temperatura y la velocidad de deformacién. La figura,
que representa el plano topografico de los isovalores de m, esta
caracterizada por dos valores maximos, ambos para m = 0,51,
localizados a 720 y 1050°C. '
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Presumiblemente, entre 800 y 850°C ha de existir una region con
valores de m < 0,3 que, a modo de valle, conecte ambos maximos.
Fuera de dicho intervalo de temperaturas, el material exhibe valores
de m que caen dentro de lo que puede aceptarse como
comportamiento superplastico (1 > m > 0,3) para velocidades de
fluencia relativamente rapidas. Los maximos se dan para las
siguientes condiciones:

1) Temperatura: 720°C
Velocidad de deformacion real: 5,0 - 1074 g-1

2) Temperatura: 1050°C
Velocidad de deformacién real: 1,7 - 103 71

Los valores del exponente de la tension mostrados por la aleacion
a temperaturas por debajo de Aj estdn asociados normalmente a
mecanismos de deslizamiento de fronteras de grano y a importantes
alargamientos. Se han medido alargamientos de 335%, claramente
superior al 97% alcanzado por la aleacion elaborada por métodos
convencionales. El estudio microestructural de la probeta ensayada a

720°C y 6 - 10 571 revela la presencia de granos equiaxiales de

ferrita, después de un alargamiento de un 335%, lo cual esta
corroborado igualmente por analisis fractografico. Bajo tales
condiciones de ensayo, y a pesar de la elevada estabilidad estructural,
la presencia de la segunda fase no puede impedir el crecimiento de
la microestructura debido al efecto combinado de la elevada
temperatura vy la baja velocidad de deformacién. Estas observaciones
permiten asociar la deformacién a un mecanismo de deslizamiento
de fronteras de grano. Informacién acerca del tipo de acomodacién
asociado a este mecanismo lo proporciona el céalculo y estudio
analitico de la energia de activacion.

La energia de activacibn determinada para temperaturas
inferiores a la temperatura de transformacion eutectoide (738°C) y

6/E=7-10"%es de 174 kJ/mol. Este valor coincide con la energia

de activacién para la difusion de atomos de Fe a lo largo de las
fronteras de grano de ferrita (Tabla 3.17), asi como con la que se
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obtiene para la fluencia de aceros con un ultra alto contenido en
carbono a temperaturas inferiores a la temperatura A; [65]. El valor
de n = 2, y la energia de activacién asociada al proceso de la fluencia
superplastica permiten predecir que el mecanismo que controla la
deformacion es el deslizamiento de fronteras de grano acomodado
por un proceso en €l que interviene la autodifusién de atomos de
hierro a lo largo de las fronteras de grano de ferrita.

Para temperaturas de ensayo por encima de 800°C la deformacion
se caracteriza por un exponente de la tensién préximo a 2,3 y por
una energia de activacion de 184 kJ/mol. Sin embargo, este valor no
responde a la realidad ya que, como se vio anteriormente, la
microestructura crece a dichas temperaturas. Este crecimiento
conduce a la obtencion de valores aparentes de la energia de
activacion, que son mas pequeios que los valores reales
correspondientes al proceso de fluencia del material.

La ferrita, con una fraccién de volumen critica (51,2% £ 7,1%)
actiia como matriz en la aleacién, siendo responsable de la fluencia
del material en condiciones superplasticas, como se demuestra con
ayuda de la Fig. 3.76.

Tabla 3.17: Constantes cristalograficas [113] y de autodifusion de
hierro en ferrita y austenita [65].

Difusién a lo largo Difusién a través Vector de
de fronteras de grano de la red Burgers

Dopg GrG Dog Gr b
[m2/s] kd/mol]  [m2/s] [kJ/mol] [m]

Ferrita 17,7.100% 170 1,60-100%4 252  2.4810°10

Austenita  1,8-10°% 163 0.1810% 270 2.5810°10
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Fig. 3.76: Variacién de la tension de fluencia con la temperatura.

El aumento brusco de la tensiéon de fluencia a temperaturas por
debajo y por encima de la temperatura A;, mostrado también en la
Fig. 3.47, es entendible, precisamente, porque la ferrita es la fase
continua, cuyos granos deslizan y se reacomodan. La tensién de
fluencia disminuye mondétonamente con el aumento de 1la
temperatura hasta la temperatura de transicion Aj., aumentando
bruscamente justo por encima de la misma, seguido de una
disminucion gradual con el aumento de la temperatura. La razom de
tal discontinuidad es el paso de ferrita (ctibica centrada en el
cuerpo) a austenita (cubica centrada en las caras) a la temperatura
Aj. En aleaciones con fracciones de volumen de cementita del 52%
[114] v 80% [115] donde dicha fase actiia de matriz, la tensién de
fluencia no pierde su tendencia descendente al pasar por la
temperatura Aj.

La capacidad de prediccién de la Ec. 3.8 aplicada a este material
para temperaturas por debajo de la transformacién eutectoide, para
un tamano de grano de 1,5 pm y utilizando las constantes de la Tabla
3.17, se presenta en la Fig. 3.77. En la figura, se han sumado los
resultados experimentales de este trabajo a los reunidos por Ruano y
Sherby para diferentes materiales metalicos policristalinos [116],
observandose una buena reproducibilidad.
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Fig. 3.77: Capacidad de prediccién de la ecuacion (3.8} aplicado
a la aleacion Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr y a diversos materiales
metalicos policristalinos de pequeno tamario de grano.

Las probetas ensayadas en traccién en condiciones 6ptimas de
temperatura y velocidad de deformacién (maximo valor de m]
muestran grandes alargamientos a rotura, superiores al 500%, a
1000°C. El examen metalografico de la superficie longitudinal de las
probetas de tracciéon después del ensayo muestra, claramente, la
presencia tanto de granos equiaxiales de ferrita, corroborado por
examen fractografico, como la de cavidades, fundamentalmente en
fronteras de interfase. El origen de la cavitacion, de evidentes
consecuencias negativas, hay que buscarla en la elevada diferencia
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que existe entre la dureza de las fases. Esto, unido a la presencia de
porosidad en el material, son el motivo fundamental del fallo
prematuro del mismo. Efectos semejantes han sido reportados por
Karagdz y Fischmeister en el caso de aceros para herramientas
compactados por CIC [117].

Hay que destacar los grandes alargamientos (hasta 520%)
observados durante la deformacion a alta temperatura, en torno a los
1000°C. Estos alargamientos son mayores que los obtenidos a
temperaturas de ensayo por debajo de la temperatura A, donde cabe
esperar que el tamano de grano sea menor. Este efecto puede ser
atribuido a los cambios microestructurales que se producen con el
aumento de la temperatura, gque hacen desaparecer la
microestructura de solidificacion rapida que se tiene después de la
compactacién por CIC a 700°C.

Un efecto adicional, que influye en el comportamiento del
material ensayado a alta temperatura, es su contribucién a una mejor
soldabilidad entre las particulas de polvo. Ello hace que la ductilidad
sea mayor. La mala soldabilidad entre particulas es un factor que hay
que tener en cuenta para explicar el comportamiento de la aleacién a
temperaturas de ensayo bajas e intermedias.

Por esta razon las probetas ensayadas a temperaturas
relativamente bajas, como por ejemplo la que se muestra en la
Fig. 3.53, presentan una elevada fraccién de volumen de cavidades en
las zonas deformadas. Por ello, al aumentar la velocidad de
deformaciéon y producirse un aumento de la tensiéon puede suceder
que se llegue a alcanzar la tensidn de despegado de las particulas de
polvo. Esto daria como resultado que se obtendra un aumento de la
ductilidad a bajas velocidades de deformacion, independientemente
de la temperatura de ensayo y del valor de m a cada temperatura.
Este efecto se puede apreciar en la Tabla 3.12.

Los resultados de los ensayos de traccién con cambios en la
velocidad de deformacidén realizados en material compactado por CIC
a 700°C a partir de polvo de tamano 56 pm < dp < 90 pm
coinciden con los realizados a partir de tamano dp < 56 pm bajo la
misma temperatura de compactaciéon. Sin embargo, el alargamiento
a rotura es claramente inferior en el material compactado a partir de

polvo de tamano 56 um < d < 90 pm. Ambos efectos pueden
explicarse considerando las caracteristicas microestructurales y las
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condiciones de compactacion. En €l caso de los ensayos de traccion
con cambios de velocidad de deformaciéon en condiciones
superplasticas, el factor mas importante que rige el comportamiento
del material es el tamario de grano, el cual es similar en ambos
compactos. Ello hace que tanto la resistencia del material como el
valor de m sea semejante a la misma temperatura de ensayo. Por
otro lado, las condiciones de compactacion del material obtenido a
partir de polvo de tamano 56 pm < dp < 90 ym son menos
favorables (Tabla 2.1), lo cual hace que la soldadura entre particulas
sea peor; como consecuencia, se obtendran alargamientos a rotura
mas bajos.

De las curvas £ — ¢ del material compactado a 700 y 900°C
(Fig. 3.40) llama la atenciéon la mayor resistencia de este altimo.
Esto es debido al crecimiento de grano que ocurre a las
temperaturas de compactacién mas elevadas. Dicho crecimiento de
grano es mayor en material tratado térmicamente, lo cual da como
resultado un aumento de la resistencia a la traccion.

En las curvas € - ¢/E a temperaturas comprendidas entre 660 y
750°C {Fig. 3.58) de la aleacién compactada por extrusién y tratada
térmicamente se reconocen dos zonas de pendiente diferente
asociadas a las denominadas regiones II y IIl. Estas regiones estan
caracterizadas por valores del exponente de la tensiéon de 2,8 y 5,
respectivamnente. Los bajos valores de n estdn asociados a un
mecanismo de deslizamiento de fronteras de grano, semejante al
caso de la aleacidn compactada por CIC a 700°C procedente de polvo

de igual tamario (dP < 56 um). A elevadas velocidades de

deformacién, regiéon III, es de esperar que la deformacién esté
controlada por movimiento de dislocaciones, mecanismo
caracterizado por n = 5. Por otro lado, la energia de activacién

media, determinada para valores ¢/E comprendidos entre 4 - 1074 y

1,5 - 1073 es de 256 kJ/mol, que coincide con la energia de
activacién para la difusion de Fe a través de la red ferritica
(Tabla 3.17).

Estos resultados permiten asociar el proceso de deformacién con
un mecanismo de deslizamiento de fronteras de grano acomodado
por la difusion a través de la red, descrito por la Ec. 3.9.
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Las predicciones de esta ecuacion y los resultados experimentales a
720°C se dan en la Fig. 3.78. Se ha utilizado un tamaro de grano de

2,1 pm. En esta figura se observa un excelente acuerdo entre los

valores calculados y los experimentales. Una comparacion mas
amplia se da en la Fig. 3.79, donde se compara la prediccién de la
ecuacion 3.9 con los resultados experimentales de numerosos
materiales metalicos de pequerio tamarno de grano, en los gue se
incluye la aleacién Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr obtenida por extrusion
[111,112].

Es de hacer notar que el material compactado por extrusién es
mas resistente que el compactado por CIC (aproximadamente un
factor 2) para un tamano de grano similar. Ademas la energia de
activacion para la deformacién es mayor. Por ello, se puede afirmar
que, aungue la composicion quimica sea la misma, el
comportamiento mecanico a alta temperatura corresponde a dos
materiales diferentes. La explicacion hay que encontrarla en la
diferente estructura que tienen los compactos. El material
compactado por CIC guarda parcialmente la microestructura
dendritica de solidificacion rapida del polvo de partida, a la vez que
las particulas de polvo exhiben fronteras entre las mismas que
denotan una soldadura incompleta. Ambos efectos podrian
contribuir a que la fluencia superplastica tenga lugar a una tension
mayor.

Por otro lado, el material compactado por extrusién presenta
valores de m mas bajos a pesar del tratamiento térmico que se
realiz6 después de la extrusion. Responsable de este
comportamiento podria ser la presencia de granos de pequerio
angulo que el tratamiento térmico no ha eliminado por completo.
Esto ha sido observado en aceros de tipo AISI 52100 {119]. Las
fronteras de pequeno angulo no pueden deslizar mermando con ello
las propiedades superplasticas. En este material existen particulas
esfericas de cementita, ademas de los borocarburos, localizadas
fundamentalmente en fronteras de grano ferritico, que pueden
dificultar el deslizamiento de fronteras de grano.
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Fig. 3.78: Correlacion entre los resultados experimentales y los
tedricos predichos por la ecuacién 3.9.

€7 A1 33 Gu

1Wor TP

866 AL & Cv a8 Zr
40 Cu 40 Za

#C Fu &0 Cw

#7 Al 33 Gu 4
1 M 33 T

87 Cu 10 Al 3 Fa

IN Td4

87 Mg 23 Al

B8 Mg X A6

BRI TI & Ar§ anm

®0 T & Al 4V

WO Co t0 Af

83 Cr X0 HI 28 Fay
" Tes

1IN T44

3.4 Mg B In 0.k It
38 Tor0 Fe 4 WL

T %1 g I# Cu
-6 ~ WE Zn g AT ]
iG° ’\ 2 0% (07E ) D,
g2 0% g

CHaum- 20 EErre~TI" TMmOoONR»

# Fe-0.8B-1.3C-1.8Cr

iG7 i L i } 1 { L i I
o 1072 (o X ok 0! i0? 10° 1g* i0* 10® o7

2
£ L*/ o,

Fig. 3.79: Capacidad de prediccion de la ecuaciéon 3.9 para
diversos materiales metalicos policristalinos.



126

3.3 Conclusiones sobre el estudio de la aleacién
Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr

1) El método de elaboracion por solidificion rapida ofrece
ventajas frente al método convencional de fusion y colada por
proporcionarle a la aleacién una segunda fase de tamafio homogéneo
vy uniformemente distribuida.

2) La soldadura entre particulas de polvo de compactos
obtenidos por extrusién es mejor que la de los compactos obtenidos
por compactacion isostatica en caliente, bajo las condiciones de
compactacion estudiadas.

3) Aunque la presencia de boro en la aleacién no produce un
incremento del médulo de elasticidad, el médulo de elasticidad
especifico de la aleacion aumenta un 1,4%, frente a la del hierro
puro, por efecto del contenido de boro y carbono.

4) En polvo solidificado rapidamente y material compactado y
austenizado a 1095°C/10 min/agua se ha identificado ferrita/
martensita, borocementita, borocarburo My gXg, y austenita retenida.
Por analisis térmico diferencial, calorimetria diferencial y
dilatometria se han identificado las reacciones de la transformacién
martensitica, que tienen lugar a 100°C (recocido a baja temperatura),
145°C {primera etapa del revenido), 278°C (segunda etapa del
revenido), y 290°C (tercera etapa del revenido). La energia de
activacion de la reaccion asociada a la primera etapa del revenido es
de 66 kd/mol, siendo controlada esta reaccion por la difusién de
carbono en martensita. La energia de activacion de la reaccién
asociada a la segunda etapa del revenido es de 130 kJ/mol, estando
controlada por la difusién de carbono en austenita.

5) La solidificacion rapida produce martensita de menor
tetragonalidad que el tratamiento de austenizacion y temple desde
1095°C.
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6) El material obtenido por procedimientos tradicionales de
fusiéon y colada, seguido de tratamientos termomecanicos tiene una

microestructura con tamano de ferrita de aproximadamente 2 pm.

La presencia de gruesos borocarburos que no se pueden afinar le
confiere al material pobres propiedades mecanicas a altas
temperaturas.

7) El material obtenido a partir de polvo solidificado rapida-
mente y compactado por extrusion y compactacion isostatica en
caliente presenta una microestructura fina.

8) Después de un tratamiento de austenizacién y revenido en
material solidificado rapidamente y compactado por extrusion y
compactacion isostatica en caliente, la microestructura permanece
fina. Mediante un tratamiento de revenido adecuado, la aleacion
puede presentar, a temperatura ambiente, un valor de limite elastico
por encima de 1000 MPa acompanado de ductilidad.

9} El método de compactacion no influye decisivamente en el
comportamiento de la aleacién frente a la oxidacién en aire, regida
por una ley de crecimiento parabdlica, a las temperaturas de 400 y
500°C. La aleacion es apta, desde el punto de vista de la oxidacion,
para su aplicacion a temperaturas iguales o inferiores a 500°C.

10) El material obtenido por compactacion isostatica en caliente
de polvo solidificado rapidamente, presenta un comportamiento
superplastico en el intervalo de temperaturas de 660 a 1050°C. El
valor del exponente de la tensién es cercanc a 2 a bajas velocidades
de deformacién, y cercano a 5 a altas velocidades de deformacion.
El alargamiento maximo alcanzado es de 520% a 1000°C.

11) El material obtenido por extrusion de polvo solidificado
rapidamente presenta también comportamiento superplastico en el
intervalo de temperaturas de 660 a 750°C. EIl valor del exponente
de la tension es cercanc a 2,8 a bajas velocidades de deformacion y
cercano a 5 a altas velocidades de deformacion.
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12) Los datos experimentales obtenidos por debajo de la
temperatura A, 738°C, en el intervalo de deformacion superplastica
se corresponden con un mecanismo de deslizamiento de fronteras
de grano acomodado por difusién de hierro a lo largo de las fronteras
de grano de ferrita, para el caso del material compactado por
compactacion isostatica en caliente, y a través de la red de ferrita,
para el caso del material extruido.
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4 Aleacion Al-6%Fe-5%Ce: Resultados, discusién y conclusiones

4.1 Resultados

4.1.1 Microestructura

4.1.1.1 Estado de colada

La microestructura de la aleacion Al-6%Fe-5%Ce en estado de
colada esta formada por grandes cristales primarios de la fase

intermetalica Alj3Fe, embebidos en una matriz de Al y un eutéctico
rico en Ce, como se observa en la Fig. 4.1.

10 mm <=> 50 pum

Fig. 4.1: Micrografia éptiéa de la microestructura tipica de la
aleacion Al-6%Fe-5%Ce en estado de colada. Reactivo de ataque:
Keller.
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4.1.1.2 Polvo de aleaciéon y tratamientos térmicos
a) Polvo de partida

Previa a la atomizacion definitiva con argon, se realiz6 un ensayo
de atomizacion con agua. El resultado son particulas de polvo
irregulares, como se observa en la Fig. 4.2. La atomizacion con gas
inerte proporciona particulas de morfologia esférica regulares, como
se observa en la Fig. 4.3, razoén por la que se decidié proseguir los
ensayos con este material. El examen de las particulas de polvo de
material atomizado con gas por MEB pone de manifiesto la
presencia, con relativa frecuencia, de diversos efectos secundarios
de la atomizacion, como son satélites, incrustaciones de unas
particulas en otras procedentes del choque de particulas sélidas con
otras en estado semisolido, y capas envolventes producidas por el
choque de particulas sé6lidas con gotas en estado liquido, como se
puede observar en la Fig. 4.3.

— i

ggeeg 15KY 20um

Fig. 4.2: Micrografia de MEB de particulas de polvo de la
aleacion Al-6%Fe-5%Ce atomizada con agua.



Fig. 4.3: Micrografia de MEB de particulas de polvo de la
aleacion Al-6%Fe-5%Ce atomizada con argon.

Los resultados del analisis granulométrico de las particulas de
polvo atomizado con argon, dado como la distribucion de clases de
diametros y su porcentaje acumulado, se representan en la Fig. 4.4.
El diametro medio de particula es de 67 pm.
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Fig. 4.4: Distribucion de clases y porcentaje acumulado de
tamanos en funcién del tamano de particula de polvo de la aleacion
Al-6%Fe-5%Ce atomizada con argon.
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Se han encontrado una gran variedad de microestructuras en las
particulas de polvo. En general, la microestructura de las particulas
méas pequenas es de tipo celular, caracterizandose por la presencia
de dos zonas claramente diferenciables: una con microestructura
extremadamente fina que responde, leve pero positivamente, al
ataque quimico e identificable con la regiéon en donde comienza la
solidificacién, y otra con microestructura mas gruesa que responde
inmediatamente al ataque por agentes quimicos, como se observa en
la Fig. 4.5 y con mas detalle en la Fig. 4.6.

Las particulas de mayor tamarno presentan una microestructura
gue consiste de pequenos cristalitos de Al-Fe y Al-Fe-Ce y dos
estructuras tipicas de solidificacién eutéctica, una laminar rica en Fe,
y otra, cuyas laminillas forman un angulo recto entre si, localizada en
las fronteras de grano. Este ultimo eutéctico presenta
concentraciones elevadas en Ce y una morfologia muy semejante a la
del eutéctico Al-Al4Ce. En la mayoria de los casos se han encontrado
intermetalicos primarios situados en la zona central del grano. En la
Fig. 4.7 se presenta la microestructura tipica de las particulas de
polvo de tamafno medio. En la matriz de Al se han medido
concentraciones de Fe del orden de 0,5% atdémico, en tanto que Ce
no ha side identificado en la misma. El microanalisis
semicuantitativo en regiones de respuesta negativa al ataque
quimico, como por ejemplo pequeniisimas particulas de polvo y capas
envolventes, presenta el mismo perfil que el resto de las particulas
de polvo, y concentraciones en Fe y Ce un poco mas elevadas. Estas
zonas, de dureza extremadamente elevada como se vera
posteriormente, permanecen inalterables después de un tratamiento
térmico de 300°C durante 40 h.
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Fig. 4.5: Micrografia de MEB de una microestructura tipica de
particulas de polvo de pequefio tamarno. Reactivo de ataque: Acido
picrico/NaOH/etanol.

Fig. 4.6: Detalle de la zona central de la Fig. 4.5.



134

15KY 28um

Fig. 4.7: Micrografia de MEB de la microestructura de una
particula de polvo de tamano dp = 67 pm. Reactivo de ataque: Acido
picrico/NaOH/etanol.

Las particulas de polvo muestran, igualmente, una gran estabilidad
microestructural, dado que la microestructura permanece inalterada
después de tratamientos térmicos severos, como se observa en la
Fig. 4.8, que muestra una particula depués de un tratamiento de
300°C/40 h. Bajo dichas condiciones, tanto las capas envolventes
como otras regiones que permanecen insensibles al ataque quimico
permanecen estables. Tratamientos a partir de 430°C/1 h, son
suficientes para precipitar fases finisimas, como se observa en la
Fig. 4.9. Para tratamientos de 430°C/1 h, ademas de dicha
precipitacion, cabe destacar el crecimiento en general de la
microestructura, como se observa en la Fig. 4.10. En particulas de
mayor tamano, no solo crecen los intermetalicos presentes, sino que
ademas se destruye total o parcialmente las estructuras eutécticas de
partida ricas en Fe y Ce, respectivamente, como se comprueba en la
Fig. 4.11.
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Fig. 4.8: Micrografia de MEB de la microestructura de una
particula de polvo después de un tratamiento térmico 300°C/40 h.
Reactivo de ataque: Acido picrico/NaOH/etanol.

Fig. 4.9: Micrografia de MEB de la microestructura de una
particula de polvo después de un tratamiento térmico 430°C/1 h.
Reactivo de ataque: Acido picrico/NaOH/etanol.
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Fig. 4.10: Micrografia de MEB de la microestructura de una
particula de polvo después de un tratamiento térmico 430°C/1 h.
Reactivo de ataque: Acido picrico/NaOH/etanol.

Fig. 4.11: Micrografia de MEB de la microestructura de una
particula de polvo después de un tratamiento térmico 430°C/1 h.
Reactivo de ataque: Acido picrico/NaOH/etanol.
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El perfil del difractograma de rayos X de las fracciones de polvo
con diametros dp < 36 pm, 36 um < dp < 125 pum, y 125 pm
< dp < 180 pm, es totalmente comparable, si bien los picos del Al
se hacen mas estrechos y nitidos al aumentar el tamario de particula,
Las fases identificadas son, ademas de Al, las fases de equilibrio
AljqFey y AljgFegCe (cuyos picos presentan una intensidad muy
débil), y la metaestable AlgFe. Igualmente, se han encontrado
reflexiones de AlgO3 y, en forma muy débil, AlyCe. Los
difractogramas presentan también otros picos, de dificil
caracterizacion, pero que deben de corresponder a una o varias de
las fases metaestables dado que desaparecen con el tratamiento
térmico. Presumiblemente se trata de las fases Al-Fe-Ce-1 y Al-Fe-
Ce-2, de acuerdo con la notacién empleada por Angers [51]. Esta
presuncién estd apoyada por el hecho de haberse encontrado
particulas cuyas relaciones Fe/Ce, en microanalisis puntual, son
respectivamente, de 4 y de 1, tal y como encontrara Angers para las
mismas.

Los difractogramas de las particulas de polvo después de
tratamientos de 1 h a 200 y 300°C no presenta alteraciones respecto
del polvo recién obtenido. El difractograma del polvo después de un
tratamiento a 430°C/1 h varia en cuanto a que la intensidad de fases
estables aumenta considerablemente, en especial la del AljgFeyCe;
ademas se ve reducida la de las fases metaestables sin identificar y la
de AlgFe. A partir de tratamientos de 540°C/1 h, las tnicas fases
identificadas son las de equilibrio y el 6xido de aluminio.

4.1.1.3 Cintas de aleacién y tratamientos térmicos

Las cintas de la aleacion estdn caracterizadas por una anchura
uniforme, de aproximadamente 3 mm, y un espesor que varia en un
amplio espectro de tamanos, entre 20 y 90 um, del que 40 pm es el
valor mas frecuente.

La observacién de la seccidn longitudinal de las cintas, una vez
pulida y atacada, permite diferenciar regiones longitudinales por su
diferente respuesta al ataque quimico, como se observa en la Fig.
4.12 que, a partir de ahora y siguiendo la nomenclatura ya clasica
establecida por Jones [120], se denominaran como zona A, a aguella
que responde negativamente al ataque quimico, y zona B, 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 originariamenté estuvo en contacto con la rueda. Esta zona
se caracteriza por la ausencia de precipitados, como es tipico en
cintas de aleaciones Al-Fe, de manera que permanece
sistematicamente insensible al ataque quimico. La superficie que
delimita esta zona con el resto del material es, por lo general, plana
aungue puede presentarse también en forma plano-convexa, en
funcion de la calidad y cantidad del contacto del liguido de
procedencia con la rueda. En la Fig. 4.13 se da un detalle de la
frontera entre las zonas A y B. La zona B se localiza, cuando existe
zona A, en el lado de la cinta que estuvo en contacto con el aire,
caracterizandose por su reaccidon con agentes quimicos gracias a la
presencia de intermetalicos de tamano discreto, como se vera
posteriormente. Después de una observacién microscépica detallada
de la seccién longitudinal de gran numero de cintas de aleacién,
puede asegurarse que la presencia de una zona concreta no implica
ni excluye la presencia o ausencia de la otra, pudiéndose dar todas
las combinaciones posibles para espesores superiores a unas 40 pm.
Es imposible, pues, el establecer una correlacién entre las zonas
presentes y el espesor de la cinta. Tan sélo en el caso de cintas de
espesores gruesos queda descartada la presencia absoluta de zona A,
dandose o sdlo zona B o una mezcla de ambas.

El difractograma de rayos X presenta un perfil exacto al
presentado por las particulas de polvo con tamario inferior a 36 um.
Tan sélo en algunos picos del Al se han observado intensidades
anémalas, respecto a las presentadas por el polvo, atribuible a la
presencia de textura, dado que las cintas no fueron trituradas para la
realizacion de los difractogramas.
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10 mm <=> 10 pum

Fig. 4.12: Micrografia optica de una cinta de aleacion Al-6%Fe-

5%Ce en estado de colada. La superficie inferior es la cara de la

cinta en contacto con la rueda. Reactivo de ataque: Acido
picrico/NaOH/ etanol.

.

i

/812 15KV 28um

Fig. 4.13: Micrografia de MEB de la microestructura de una
cinta en estado de colada. La superficie inferior es la cara de la cinta

en contacto con la rueda. Reactivo de ataque: Acido picrico/NaOH/
etanol.
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La microestructura de la zona A observada por MEB, se caracteriza
por la ausencia de precipitados y la presencia de granos de Al
supersaturados. Estos granos nuclean a lo largo de la intercara caldo-
rueda, creciendo hasta encontrarse con otro frente de solidificacion.
La observacién por MET del lado de la cinta en contacto con la rueda
permite desvelar realmente su microestructura, que como Se puede
observar en la Fig. 4.14, consiste de granos de Al en cuyo interior se
encuentran precipitados coherentes (Fig. 4.15). Las fronteras de
grano, a su vez, estan decoradas por pequerniisimos precipitados
incoherentes de morfologia rectangular de unas 0,02 pm de ancho
por 0,06 um de largo.

10 mm <=> 0,33 pm 10 mm <=> 43.5 nhm

Fig. 4.14: Micrografia de MET de Fig. 4.15: Micrografia de MET
la zona A de una cinta de 80 um de de campo oscuro. Detalle de la
espesor. Fig. 4.14.
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La microestructura de la zona B de las cintas, por MEB, es muy
variada. En ella estan presentes, frecuentemente, granos equiaxiales
en cuyos centros se encuentran particulas de intermetalicos
primarios. Estos intermetdlicos estadn rodeados, a su vez, por
dendritas o células de Al nucleadas alrededor del intermetalico
central que crecen hacia afuera en direcciones radiales,
constituyendo rosetones independientes, como pudo observarse en
la Fig. 4.12 y, con mas detalle, en la Fig. 4.13. En las Figs. 4.16 y
4.17 se presentan micrografias MET de dos regiones tipicas de la
zona B localizadas, respectivamente, en las proximidades de la zona
Ay en la zona B propiamente dicha.

La microestructura de las cintas después de un tratamiento
térmico prolongado de 40 h no presenta variaciones apreciables por
MEB respecto a la estructura de colada. Para envejecimientos a
partir de 430°C y pequernios periodos de tiempo se observa una fuerte
precipitacién en la zona A como se observa en la Fig. 4.18. la
precipitacion comienza en la region de la superficie que
originariamente estuvo en contacto con la rueda y el area ocupada
aumenta con la temperatura y tiempo de tratamiento. Un
tratamiento de 530°C/1 h es suficiente para reacomodar la
microestructura, como se observa por comparacién de las Figs. 4.12
y 4.19. Durante el envejecimiento de los rosetones de la zona B, se
segrega el soluto en la estructura celular que rodea los
intermetdlicos primarios, en forma de particulas discretas.

Los difractogramas de las cintas después de tratamientos de 1 h a
300, 430 y 540°C son idénticos a los que presenta el polvo después
de tratamientos térmicos semejantes, anteriormente expuestos, Por
difraccién de rayos X se ha constatado la persistencia de las fases de
colada después de un tratamiento de 300°C/27 h, tratamiento para
el que cabe mencionar tan sélo el incremento de la intensidad de los
picos de AlgFe. En el caso del tratamiento a 430°C/77 h, la
intensidad de la fase anteriormente mencionada se ve reducida
considerablemernte.
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—

10 mm <=> 0,33 um 10 mm <=> 0,28 um

Fig. 4.16: Micrografia de MET de Fig. 4.17: Micrografia de MET
una cinta de aleacion de 80 um de de una cinta de aleaciéon de
espesor en una region de lazona B, 80 um de espesor en una
en las proximidades de la zona A. region de la zona B.

10 mm <=> 1383 um

Fig. 4.18: Micrografia optica de la microestructura de una cinta
de aleacion Al-6%Fe-5%Ce envejecida 430°C/30 min. Reactivo de
ataque: Acido picrico/NaOH/etanol.
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7729 15KV 28um

Fig. 4.19: Micrografia de MEB de una cinta de aleacion Al-6%Fe-
5%Ce envejecida a 530°C/1 h. Reactivo de ataque: Acido picrico/
NaOH/etanol.

4.1.1.4 Material compactado
a) Material compactado por extrusion

El material compactado por extrusion presenta caracteristicas
semejantes, independientemente del tamano de particula usado y de
las condiciones de compactacion.

La microestructura del material es fina, consistiendo de pequenos
granos de Al decorados por particulas pequerias de diversas fases
intermetalicas. En general, el analisis por MEB de la seccion
longitudinal, segun la direccion de extrusion, pulida y atacada, revela
diversas heterogeneidades, que incluyen la presencia de franjas
longitudinales con una microestructura claramente mas gruesa que
las zonas adyacentes, y la de pequenas particulas de polvo de aleacion
que resistieron las condiciones de compactacion. Las franjas, que
llegan a tener hasta 12 um de anchura, se caracterizan por granos de
Al mas grandes, entre 1 y 1,5 pm, y precipitados intermetalicos de
hasta 5 pm de largo por 2 um de ancho. En la Fig. 4.20 se presenta
una micrografia de MET en donde puede observarse el efecto
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anteriormente mencionado. Las fases presentes, identificadas por
difraccion de electrones, son, ademas de la matriz de Al, los
intermetalicos AlgFe de morfologia ovalada (Fig. 4.21), Al nFeyCe de
morfologia equiaxica irregular y con una subestructura tipica de falta
de apilamiento, asi como una fase ternaria Al-Fe-Ce
morfolégicamente identificable por su forma de baston. Se han
encontrado, ademas, pequenisimas particulas binarias de Al-Ce,
presumiblemente de composicion Al,Ce (identificadas por rayos X),
asi como una cierta cantidad de AloOg de morfologia rectangular
alineados de acuerdo con la direccion de extrusion.

20 mm c=> 1.9 am i 20mm <=> 1,9 um

Fig. 4.20: Micrografia de MET Fig. 4.21: Micrografia de MET
del material extruido a 300°C del material extruido a 300°C
procedente de polvo de tamano mostrando wuna particula de
125 pm < dp < 180 pm. AlgFe.
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Las fases estables, identificadas por difraccion de electrones en
material extruido después de un tratamiento térmico de 15 h a
620°C, resultan ser el intermetalico binario AljgFe4, el ternario
Al gFeoCe y Al. El intermetalico binario se caracteriza por su
morfologia en forma de bastéon con lineas a lo largo de su longitud,
tipicas de estructuras con falta de apilamiento. El intermetalico
ternario, de tamano algo mayor que el binario, se presenta en formas
irregulares, como se observa en las Figs. 4.22 y 4.23 y con mas
detalle en la Fig. 4.24. La temperatura de transformacion de las fases
metaestables en las estables no es detectable ni por ATD ni por CD.
La unica reaccion detectable es la fusion del material, qué tiene lugar
a los 652°C.

20 mm <=> 3,15 pm

Fig. 4.22: Micrografia de MET del material extruido a 300°C y
tratado a 620°C/15 h.



146

10 mm «<=x 2,68 nm

Fig. 4.23: Micrografia de MET del material extruido a 300°C y
tratado a 620°C/15 h.

20 mm <=> 1,90 pum

Fig. 4.24: Detalle de la Fig. 4.23 mostrando una particula de
Al1gFeqCe (en el centro) y otras de menor tamarno de AlqgFey.



147

b) Material compactado por CIC

La microestructura del material compactado por CIC se presenta
en la Fig. 4.25. Mientras que las particulas de polvo permanecen
practicamente intactas, su microestructura ha engrosado como
consecuencia de las condiciones de compactacion.

Fig. 4.25: Micrografia de MEB de la microestructura del

material compactado por CIC. Reactivo de ataque: Acido picrico/
NaOH/etanol.
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4.1.1.5 Tratamientos termomecéinicos

En el material compactado tanto por extrusiéon como por CIC se
realizaron diversos tratamientos termomecanicos con objeto de
estudiar el comportamiento de la aleacién frente a la deformacién
superplastica, Los tratamientos termomecanicos consisten,
fundamentalmente, de tres pasos:

1) Tratamiento de solubilizacion, con objeto de llevar todos los
elementos a solucion y obtener las fases de equilibrio.

2) Laminacién en frio o a temperatura ambiente, para destruir la
microestructura, evitando el calentamiento de la pieza con objeto de
que el material acumule la energia suministrada por la deformacién.

3) Recristalizaciéon en bano de sales, con la creacion de cristales
equiaxiales.

En la Tabla 4.1 se han resumido las condiciones bajo las que se
realizaron los diferentes tratamientos termomecanicos.

El analisis de la microestructura del material generada por los
tratamientos termomecanicos 1 y 2 (ver Tabla 4.1) es semejante, si
bien el tratamiento 2 conduce a intermetalicos de mayor tamano.
En ambos casos la microestructura consiste de granos equiaxiales de
Al de 2 a 3 pm de tamano con una densidad de dislocaciones
relativamente elevada, tal y como se puede observar en la Fig. 4.26, y
de las fases intermetalicas de  equilibrio localizadas
fundamentalmente en fronteras de grano, asi como de pequenas
particulas de AlpOg. La fraccion de volumen de intermetalicos
después del tratamiento 1 resulta ser del 21%, de la que
aproximadamente el 50% esta ocupada por Al;gFe y el resto. por
AlygFeqgCe. Las particulas se encuentran homogeneamente
distribuidas en la matriz. Su tamano oscila entre 0,2 um y 2 pm.
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Tratamientos termomecanicos efectuados en la

aleacion Al-6%Fe-5%Ce solidificada rapidamente y compactada por
extrusion y CIC,

TT Comp. Solubilizacion Laminacion Recristalizacion
1 E 540°C/24h/enfr.10h 1) 20°C/e=-1 540°C/10 rmn
2)- 32°C/e=-1 540°C/ 1 min
2 E 540°C/24h/enfr.100h 1)} 20°C/e=-1 540°C/10 min
2)- 32°C/e=-1 540°C/ 1 min
3 E 620°C/25min/aire - 32°C/fe=-1,1 540°C/10 min
4 E 620°C/8h/aire - 32°C/e=-1 540°C/10 min
5 E 620°C/739h/aire - 32°C/e=-1,3 540°C/10 min
6 E 620°C/20min/aire - 32°C/e=-0,95 605°C/10 min
7 E 620°C/25min/aire 1}- 32°C/e=-0,42 613°C/10 min
2) 20°C/e=-0,96 610°C/30 min
8 C 620°C/20min/aire 20°C/e=-1 540°C/15 min
C 620°C/20min/aire 1)350°C/e=-0,62 600°C/10 min
2) 20°C/e=-0,5 540°C/15 min

E = Compactacién por extrusion

O
|

Compactacién por CIC

TT Tratamiento termomecanico




150

15 mm <=> 0,95 um

Fig. 4.26: Micrografia de MET de la microestructura de la
aleacion después del tratamiento termomecanico 1.

El tratamiento termomecanico 3 (ver Tabla 4.1) conduce a una
microestructura con granos equiaxiales de Al practicamente limpios
de dislocaciones. Su tamaro es de 2 a 3 um. Los precipitados, de
aproximadamente 1,5 pm tamano, se encuentran localizados
fundamentalmente en fronteras de grano, aunque una parte de ellos
se localizan también en el interior de los granos, como se observa en
la Fig. 4.27, y con mas detalle en la Fig. 4.28. El tratamiento térmico
4 (ver Tabla 4.1) produce resultados semejantes, tal como se observa
en la Fig. 4.29.
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10 mm <=> 0,81 um

Fig. 4.27: Micrografia de MET de la microestructura de la
aleacion Al-6%Fe-5%Ce después del tratamiento termomecanico 3.

10 mm<=> 0,64 um

Fig. 4.28: Micrografia de MET. Detalle de la Fig. 4.27.
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10 mm <=> 0,95 um

Fig. 4.29: Micrografia de MET de la microestructura de la
aleacion Al-6%Fe-5%Ce después del tratamiento termomecanico 4.

La microestructura derivada del tratamiento termomecéanico 5
(ver Tabla 4.1) es, como cabe esperar, mas gruesa que las hasta ahora
presentadas. La matriz consiste de granos equiaxiales de Al, de
aproximadamente 10 pum, libres de dislocaciones. Los
intermetalicos Al gFe, tienen un tamario medio de 4 um, oscilando
entre 2,5y 6 pm. El tamano de la fase Al; gFe,Ce esta comprendido
entre 4 y 8 um. Tanto esta fase como la anterior se encuentran
localizadas en fronteras de grano, en tanto que el AlpOg se localiza
en el interior de los granos.

La microestructura que el tratamiento termomecanico 6 (ver
Tabla 4.1) confiere al material es bastante mas fina que la anterior.
Los granos de Al, que al igual que en caso anterior son equiaxiales y
estan libres de dislocaciones, tienen un tamarno que varia entre 3 y
6 pm. La fraccion de volumen de intermetalicos, en conjunto, es del
26%. Los bastoncillos de la fase Al 3Fe4, que ocupa algo menos de
la mitad de la fraccion de volumen total de intermetalicos, tiene un
tamano que varia entre 0,2 y 1,2 um. La fase AljgFeqCe, de
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morfologia mas o menos esférica, tiene un tamano medic de 0,4 pm.
Al igual que en los casos anteriores, se identificaron pequenas
particulas de AloOq en el interior de los granos.

El material compactado por CIC se sometid a diversos
tratamientos termomecanicos, semejantes a los ideados para el
material compactado por extrusién, como ya se ha visto en la Tabla
4.1. La respuesta del material al tratamiento termomecanico es, en
general, peor que la del material compactado por extrusion y tratado
termomecanicamente en idénticas condiciones. Asi, por ejemplo,
un compacto por CIC no es capaz de resistir la laminacion a -32°C
posterior al tratamiento de solubilizacion. La laminacion a
temperatura ambiente es critica debido a que puede generar grietas.
La respuesta del material compactado por CIC a la laminacién en
caliente, a una temperatura de 350°C, es mas positiva que la
anterior, aungque el material no se deforma con la misma facilidad
que el compactado por extrusion.

4.1.2 Mobdulo de elasticidad

La variacién del moédulo de elasticidad con la temperatura desde
20 hasta 600°C de la aleacion Al-6%Fe-5%Ce compactada a 300°C
por extrusion se ha representado en la Fig. 4.30. El médulo de
elasticidad disminuye mondtonamente con la temperatura, sin que
se hayan medido variaciones importantes como consecuencia de las
transformaciones de fase en estado sélido que puede presentar la
aleacion. En la misma figura se ha representado, a modo de
comparacién, la variacion del mddulo de elasticidad del Al puro [69].
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Fig. 4.30: Variacién del médule de elasticidad de la aleacién

Al-6%Fe-5%Ce y del Al puro con la temperatura.

4.1.3 Coeficiente de dilatacién lineal

El coeficiente de dilatacién lineal, o, medido en un intervalo de

temperaturas desde 100 hasta 600°C se presenta en la Fig. 4.31. A

partir de unos 310°C la variacién es practicamente lineal. No se
observan desviaciones

importantes de este parametro

como

consecuencia de las transformaciones de las fases metaestables.

a x 108 h
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Al-6Fe-5Ce
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Fig. 4.31: Coeficiente de dilatacion lineal de la aleacién Al-6%Fe-

5%Ce en el intervalo de temperaturas 100°C < T

< 600°C,
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4.1.4 Dureza
4.1.4.1 Polvo de partida y tratamientos térmicos

La microdureza Vickers de las particulas de polvo de la aleacion
varia en funcion del diametro de las mismas. Asi, en particulas de
polvo de tamaro inferior a 125 pm se han medido microdurezas de
82: en el caso de particulas de tamario mediano (125 pm < dp <
180 um) 73; y 51,3 para el caso de particulas de tamafio superior a
180 um. El valor de la microdureza Vickers en zonas que
permanecen inalteradas después del atague, como por ejemplo
capas envolventes o particulas de polvo diminutas, asciende a 317.

Como consecuencia del tratamiento térmico a 300°C durante
40 h, la microdureza de las particulas de tamano inferior a 125 um
se reduce desde 82 hasta 70 en zonas con microestructura fina. La
exposicién del polvo a 430°C durante 1 h reduce el valor de la dureza
un 24% en dichas zonas, manteniéndose estos valores para
tratamientos prolongados a dicha temperatura, como se observa en la
Tabla 4.2, en donde se han resumido los valores de microdureza
Vickers después de diferentes tratamientos térmicos, para el caso
de particulas de tamaro medio.

Tabla 4.2: Variacion de la microdureza Vickers con el
tratamiento térmico.

Microdureza Vickers

Tratamiento Microestructura Microestructura
térmico fina gruesa

275°C/ 1h 54 63

300°C/ 1h 70

300°C /40 h 70 71

430°C/ 1h 62 40

430°C /40 h 65 45
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Los valores de microdureza del polvo de partida determinada con
un nanopenetrador se han agrupado en cuatro grupos, uno de ellos
asociado a particulas de pequeno tamano y los otros tres medidos en
particulas de tamano mayor:

- Particulas de polvo de pequeno tamano con microestructura
muy fina en toda la seccién, como se observa en la Fig. 4.32 y con
mas detalle en la Fig. 4.33, y respuesta leve al ataque quimico.
Presentan una microdureza media de 1,41 GPa £+ 0,23 GPa, lo que
equivale aproximadamente a 141 unidades Vickers. En ambas
figuras puede verse el aspecto de la huella dejada por el
nanopenetrador después del ensayo. En la Fig. 4.34 se reproduce
una curva tipica de la carga en funcion del desplazamiento.

- Particulas de mayor tamano, con respuesta positiva al ataque
quimico. Los tres grupos diferentes presentan una microdureza
media de: 1,35 GPa + 0,31 GPa; 0,78 GPa + 0,11 GPa; y 2,76 GPa
+ 0,50 GPa. Las curvas carga-desplazamiento se caracterizan por
variaciones, mas o menos discretas, de la pendiente en el tramo de
carga, como se observa en las Figs. 4.35 y 4.36.

Fig. 4.32: Micrografia de MEB de una huella dejada por un
nanopenetrador en una particula de polvo de tamarno pequeno.
Imagen de electrones retrodispersados.



load (mHN}

157

Fig. 4.33;

4.34

Zor

0.0

losd (mH}

Test ORH_D16

dunl dupth 200 nm
hardness 1.86 GPa

ot

doo

4.36

dispiacement (nm)

dant depth 200 nm
hardness 3.23 GPa

Test ORH_D12 J

b

diaplscement (nm)

i
200

1.2 ™
Test ORH_ D38
denl depih 200 nm
L) hardress B0 GPa kot
i
}
_ oaf H 1
= 1
E }
¥ 1
0 0.6 i B
- 1
= 1
1
04 .rl
{
LA
/
02 I
" !
O s
Sl L AT
100 oo aon

dlapiacemant (nm)

Figs. 4.34 - 4.36: Curvas
carga - desplazamiento en
particulas de polvo para una
profundidad de penetrado de
200 nm y diferentes durezas:
1,86 GPa (Fig. 4.34), 0,8 GPa
(Fig. 4.35) y 3,23 GPa
(Fig. 4.36).
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4.1.4.2 Cintas de aleacién y tratamientos térmicos

La microdureza Vickers de las cintas de aleacion Al-6%Fe-5%Ce
en su estado de colada es de 217 en la zona A y de 137 en la zona B.

Las medidas de microdureza realizadas con un nancopenetrador en
la zona A de las cintas presenta un valor medio de 2,51 GPa
+ 0,28 GPa. Su curva carga - desplazamiento se caracteriza por su
uniformidad, con un trazado parabdlico durante la carga, como se
observa en la Fig. 4.37. En la Fig. 4.38 se ha representado la
variacion de la dureza de la zona A de algunos de los ensayos en
funcién de la profundidad total del penetrador. En la zona B, las
curvas no presentan trazado parabdlico, observandose tramos de
diferente pendiente durante la carga, como se observa en la Fig.
4.39a y b, poniendo de manifiesto con ello, no sdlo la diferente
dureza puntual de las regiones que atraviesa el penetrador, sino
también el aumento de la dureza con la profundidad, por la mayor
pendiente de la curva a profundidades superiores. En regiones de la
zona B se han agrupado los valores en dos grupos, con valores medios
de 1,17 GPa * 0,34 GPay 0,54 GPat 0,11 GPa.

Test ORH_C17 i ?

ddanl dugth 206 am A r )
hardnoss 2.54 GPa '/ b 1

pureza {GPd)

| 1+ J
’,." / Al-4Fe-5Ce
......... / L Zona A
L=, ¢ ‘ N T o ,

[ Yoo 200 3op 400

A b 1 2
00 200 200 400 500 600 700

displacemant (nin} Proiundidad del penelrador (nm)
Fig. 4.37: Curva carga-desplaza- Fig. 4.38: Dureza de la zona
miento en la zona A de una cinta. A en funcién de la profundi-
Profundidad de penetracién: dad total del penetrador.

600 nm.
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Fig. 4.39: Curva carga - desplazamiento en dos regiones

diferentes de la zona B de una cinta de aleacion Al-6%Fe-5%Ce.
Profundidad de penetracién: a) 200 nm b) 300 nm.

La variacion de la microdureza Vickers de las zonas A y B en
cintas de aleaciéon para tratamientos térmicos isocronos de 1 h se
presenta en la Fig. 4.40. La microdureza de la zona A aumenta con la
temperatura de tratamiento hasta 300°C, a partir de la cual
desciende hasta coincidir con la de la zona B. La variacién de la
dureza Vickers de la zona B con la temperatura de tratamiento es
mondtona decreciente. Para una temperatura de 540°C la
microestructura de la cinta es homogénea, siendo imposible
discriminar entre ambas zonas.

En la Fig. 4.41 se presenta la variacién de la microdureza Vickers
de las zonas A y B para diversos tratamientos isotermos a diferentes
temperaturas y tiempos de tratamiento.

400
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Fig. 4.40: Variacién de la microdureza Vickers de las zonas Ay B
de cintas de aleaciéon Al-6%Fe-5%Ce con la temperatura para
tiempos de tratamiento de 1 h.
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Fig. 4.41: Variacion de la microdureza Vickers de las zonas Ay B
de las cintas de aleacion Al-6%Fe-5%Ce para tratamientos isotermos
y diferentes temperaturas.
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4.1.4.3 Material compacto y tratamientos terrnomecénicos

El material en estado de colada exhibe una microdureza Vickers
de 36,2. En el caso del material compactado por CIC la microdureza
Vickers asciende hasta 91, habiéndose medido valores de, incluso,
164 en zonas que resisten relativamente bien la accion del ataque
quimico. _

En la Fig. 4.42 se proporciona informacién acerca de la
microdureza Vickers del material compactado por extrusion, tanto
en su estado de recién extruido como después de diferentes
tratamientos térmicos.

En material compactado por extrusiéon a 480°C, se ha medido una
microdureza Vickers de 65 después de un tratamiento de 300°C/
30 min, permaneciendo constante dicho wvalor para un
envejecimiento de 2 h a dicha temperatura. Después de 1 h a 540°C
y posterior enfriamiento en agua, no se observa un incremento de la
microdureza, cuyo valor es de 70. En la Fig. 4.43 se representa la
variaciéon de la microdureza Vickers con la temperatura para el
material extruido a 300°C, procedente de particulas de polvo
125 pm < dp < 180 pm después de un tratamiento isocrono de
30 min; en tanto que en la Fig. 4.44 se da la variacién de la
microdureza Vickers de la aleacion en funcién del tiempo de
tratamiento térmico a temperatura elevada.

La microdureza Vickers del material compactado y sometido a
diversos tratamientos termomecanicos se ha resumido en Ia
Tabla 4.3.

120

125um { d { 180¢um

B coc BEso0C Fig. 4.42: Valores de 1la
microdureza Vickers para la
aleacion procedente de polvo
de tamano 125 pum < dp <
180 um compactado por
extrusion a 300 y 480°C tanto
en el estado de recién
extruido como después de
diferentes tratamientos
térmicos.

Exiruido 450°Cs/ih  450°C/16h 40C*'C/30min
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Fig. 4.43: Variacién de la microdureza Vickers de la aleacién
extruida a 300°C después de diferentes tratamientos térmicos
isocronos de 30 min.
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Fig. 4.44: Variacion de la microdureza Vickers de la aleacion
extruida a 300°C después de diferentes tratamientos térmicos.
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Tabla 4.3: Microdureza Vickers de la aleacion Al-6%Fe-5%Ce
extruida, después de diferentes tratamientos termomecanicos
descritos en la Tabla 4.1.

Comp. HVq 5 Solubilizacién Laminaciéon Recristalizacién
E 51,5 540°C/24h/ 1} 20°C/e=-1 540°C/10 min

enfr.10h 2)-32°C/e=-1 540°C/ 1 min
E 42 540°C/24h/ 1) 20°C/e=-1 540°C/10 min

enfr.100h 2)-32°C/e=-1 540°C/ 1 min
E 48,5 620°C/25min/aire -32°C/e=-1,1  540°C/10 min
E 47,7 620°C/8h/aire - 32°C/e=-1 540°C/10 min
E 43,1 620°C/739h/aire -32°C/e=-1,3 540°C/10 min
E 43 620°C/20min/aire - 32°C/e=-0,95 605°C/10 min
E 43,5 ©620°C/20min/aire 1)-32°C/e=-0,42 613°C/10 min

2) 20°C/e=-0,96 610°C/30 min

54,7 620°C/20min/aire 20°C/e=-1 540°C/15 min
C 43,1 620°C/20min/aire 1)350°C/e=-0,62 600°C/10 min
2) 20°C/e=-0,5 540°C/15 min

O

E = Compactacién por extrusion
C = Compactacion por CIC
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4.1.5 Ensayos de traccién
4.1.5.1 Material compactado
a) Material compactado por extrusion

El material recién extruido procedente de polvo de tamano
125 pm < clp < 180 pm se ensay6 en fraccién a rotura, con velocidad
de carro constante, tanto a temperatura ambiente como a elevada
temperatura. Para wuna velocidad de deformacion inicial de

4,8 - 1073 sl el material exhibe un valor Rpp 9 a temperatura
ambiente de 346 MPa, con una resistencia a la traccién, Rm, de
365 MPa y un alargamiento a rotura, A, del 25%. Su variacién con la
temperatura de ensayo se da en la Fig. 4.45a. En la Fig. 4.45b se da
la variacion de Rpg 9. Rm y A con la temperatura de ensayo para una

velocidad de deformacién inicial de 2,8 - 1074 s°1, Hay que hacer

notar que las probetas utilizadas en este ultimo caso fueron
cilindricas, con un didmetro de 5 mm y una longitud de trabajo de
6 mm.

En la Fig. 4.46a y b se da la variacion de Rpp o, Rm y A con la
temperatura de ensayo para velocidades de deformacion inicial de

4,8 - 103 g1 y 2,8 . 104 g1, respectivamente, para el caso de la

aleacién extruida procedente de particulas de polvo de tamario
36 pm < dp < 90 pm,
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La observacion de las superficies de fracturas por MEB pone de
manifiesto una fractura de tipo ductil, con una topografia muy
variada. En general, €l tipo de fractura es en copa y cono. Se ha
constatado la presencia de cavidades tanto en el centro como en los
lados de la superficie de fractura. En la Fig. 4.47 se presentan tres
micrografias tipicas de las probetas ensayadas a 20, 215 y 400°C del
material procedente de polvo de tamarno comprendido entre 125 y
180 um. EI analisis de la seccion longitudinal de las probetas de
traccion ensayadas a 20, 215 y 400°C por MET revela que la
microestructura es muy pobre en dislocaciones, incluso en el caso de
la probeta ensayada a temperatura ambiente. La microestructura en
general es tan heterogénea como la del material de partida. Para
temperaturas de ensayo de 20 y 215°C cabe destacar el crecimiento
de las fases metaestables de Al-Fe-Ce, que pasan de tener un tamario
de unos 20 nm, en la probeta ensayada a temperatura ambiente, a
unos 40 nm a la probeta ensayada a 215°C. En la probeta ensayada a
400°C, temperatura a la que las fases metaestables Al-Fe-Ce se han
transformado ya en la fase estable AljgFe,Ce, el tamaio de ésta es
de aproximadamente 400 nm, manteniendo su morfologia oval. El
tamano del resto de las fases permanece invariante con la
temperatura de ensayo.

Con objeto de determinar el comportamiento del material a
elevada temperatura, se realizaron ensayos a velocidad de
deformacion variable a 500 y 550°C tanto en estado de recién
extruido como después de un tratamiento térmico de 600°C durante
30 min, cuyos resultados se presentan en la Fig. 4.48.
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Fig. 4.47: Micrografias de MEB de la superficie de fractura de
las probetas de traccion ensayadas a 20, 215 y 400°C a una velocidad

de deformacion inicial de 4,8 - 10"3 sl de la aleacion Al-6%Fe-

5%Ce compactada por extrusion procedente de polvo de tamano
125 pm < dp < 180 pm.
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Fig. 4.48: Variacion de la tension de fluencia con la velocidad de
deformacioén a 500 y 550°C para el material recién extruido y tratado
térmicamente a 600°C/30 min.

b) Material compactado por CIC

Los resultados de los ensayos de traccion a velocidad de carro
constante llevados a cabo en este material se han resumido en la
Tabla 4.4. Estos resultados constatan la mala unién existente entre
las particulas. Se realizaron dos ensayos a temperatura ambiente y
dos velocidades de deformaciéon diferentes. En ambos casos las
probetas rompen en el tramo plastico pero sin haber alcanzado el
valor de la resistencia a la traccién.

Tabla 4.4: Resumen de los ensayos de traccién a velocidad de
carro constante efectuados en el material compactado por CIC.

Tensayo €inicial Rpp,2 Rm A
[°C] [s71] [MPa]  [MPa] [%]
20 2.8-10% 140 207.6 2.1

20 48.103 141 2348 2.6
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4.1.5.2 Material tratado termomecénicamente

Se realizaron ensayos de ftraccion tanto a velocidad de
deformacién constante como variable en material sometido a algunos
de los tratamientos termomecanicos expuestos anteriormente en el
capitulo 4.1.1.5 (ver Tabla 4.1), cuyos resultados se describen a
continuacion:

Tratamiento termomecdanico Nr. 1

En material tratado con este tratamiento termomecanico se
realizd0 un ensayo a velocidad de deformacién variable a la
temperatura de 500°C. La representacion doble logaritmica de la
velocidad de deformacién real frente a la tension real pone de
manifiesto su variacién lineal, con un valor de m = 0,13 (n = 7,7) en
el intervalo de velocidades de deformacién analizado, que va desde

1.4 - 1072 5”1 hasta 4,8 - 103 5”1, Este material ensayado a traccién

a 500°C con velocidad de deformacion inicial de 6 - 104 s exhibe
un alargamiento a rotura del 133%. El material sometido al mismo
tratamiento termomecanico pero con una recristalizacién final de
540°C durante 30 min, en lugar de 1 min, no modifica los resultados
anteriormente expuestos.

Tratamiento termomecdanico Nr. 2

Con este material se realizaron ensayos a velocidad de carro
constante, cuyos resultados se han compilados en la Tabla 4.5.
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Tabla 4.5: Resumen de los ensayos de traccién a velocidad de
carro constante efectuados en el material después del tratamiento
termomecanico 2.

Tensayo  Cinicial Rpo,2 Rm A
[°C] [s71] [MPa]  [MPal  [%]
20 6-1074 44 132.4 41,8

250 11073 50,7 62,7  38.7

350 2:1074 30 38,4 32

450 11073 14,8 22,6 14,8

500 61074 20 70

Tratamiento termomecanico Nr. 3

Material sometido al tratamiento termomecanico 3 {descrito en
Tabla 4.1) se ensayé entre 350 y 500°C a velocidad de deformacién

variable. La variacién de £ con 6 y o/E se muestra en las Figs. 4.49 y

4.50 respectivamente. Del analisis de las curvas tension -
deformacion a cada temperatura, se observa que el material no llega
a alcanzar un estado de tension estacionario dado que el material
presenta endurecimiento durante el ensayo. EI material muestra
valores de m extremadamente bajos. El maximo medido tiene un
valor de 0,2 a 500°C a una velocidad de deformacion real de

6 - 1073 571, como se observa en las Figs. 4.51 y 4.52, en las que se
representa la variacion de m con la velocidad de deformacion real y
el plano topografico de isovalores de m, respectivamente.

Este material muestra alargamientos considerables en ensayos a
rotura con velocidad de carro constante a 500°C (Fig. 4.53) y. como
se ve en la Fig. 4.54, una cierta sensibilidad frente a la velocidad de
deformacién para velocidades de deformacién rapidas.
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Fig. 4.52: Plano topogréfico de isovalores de m para la aleacion
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deformacién a 500°C de la aleacién sometida al tratamiento
termomecanico 3.
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Fig. 4.54: Curvas fuerza - alargamiento a 500°C y diversas
velocidades de deformacién iniciales de la aleacién después del
tratamiento termomecanico 3.

En la Tabla 4.6 se han resumido los resultados de otros ensayos
de traccibn a velocidad de carro constante realizados entre

temperatura ambiente y 350°C a diferentes velocidades de
deformacién.

Tabla 4.6: Resumen de los ensayos de tracciéon a velocidad de

carro constante efectuados en el material después del tratamiento
termomecanico 3.

Tensayo €inicial Rpg,2 Rm A
[°C} [s~1 [MPa] [MPal} [%]
20 4,8-103 1138 169,6 51,6

215 48.103 857 100,9 53,5

215 48.104 785 93,1 47,8

350 48 103 46,1 56.5 62.7
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Tratamiento termomecdnico Nr. 5

Con material tratado de acuerdo con el tratamiento 5 (ver Tabla
4.1) se hicieron ensayos a velocidad de deformaciéon variable a
temperaturas entre 450 y 520°C. Como se observa en la Fig. 4.56, a
partir de la variacion de la velocidad de deformacién real con la
tensién real se obtienen valores de m muy bajos, 0,16 (n = 6,25), a
altas velocidades de deformacion, pero valores relativamente bajos
de aproximadamente m = 0,26 [n=3,8) a bajas velocidades de
deformacion. Un ensayo de traccidbn a rotura a 520°C y baja

velocidad de deformacioén inicial (6 - 10°5 g1 } dio como resultado

un alargamiento de 210%, muy superior al obtenido con cualquier
otro tratamiento, pudiéndose considerar el material como

superplastico.
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Fig. 4.55: Curvasé - ¢ dela Fig. 4.56: Curvas¢ - 6/E dela

aleacién después del tratamiento aleacién después del tratamiento
termomecanico 5. termomecanico 5.
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Tratamiento termomecanico Nr. 6

El comportamiento de la aleacion después del tratamiento
termomecanico 6 (ver Tabla 4.1) ante ensayos con cambios en la
velocidad de deformaciéon se caracteriza por pendientes acusadas en

una representaciéon € - ¢, tal y como se observa en la Fig. 4.57. A
550°C el valor de m es de 0,17 (n = 5,7). En la Fig. 4.58 se ha

representado la variacion de la velocidad de deformacion frente a la
tensién real corregida por el modulo de elasticidad.
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Fig. 4.57: Curvas ¢ - ¢ de la Fig. 4.58: Curvas ¢ - 6/E de la

aleacion después del tratamiento aleacion después del tratamiento
termomecanico 6. termomecanico 6.



176

Tratamiento termomecanico Nr. 8

En material sometido al tratamiento termomecanico 8 (descrito
en Tabla 4.1) se realizaron ensayos a velocidad de deformaciéon
variable a 500 y 530°C. La probeta mostrd un alargamiento del 100%
bajo las condiciones en donde el valor de m es maximo, es decir, a

530°C y una velocidad de deformacion real inicial de 2 - 102 51

Tratamiento termomecanico Nr. 9

Los resultados de ensayo de traccién a velocidad de deformacion
variable realizado a 500°C en material sometido al tratamiento
termomecanico 9 (ver Tabla 4.1) se dan en la Fig. 4.59. Se observan
valores elevados de m, aproximadamente igual a 0,13 (n = 8), y la
presencia de una fuerte disminucién de m a bajas velocidades de
deformacion caracteristico de materiales que presentan una tension
umbral.
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Fig. 4.59: Curva ¢ - o del material después del tratamiento
termomecanico Nr. 9, ensayado a 500°C.
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4.1.6 Ensayos de tenacidad a rotura

Los ensayos para determinar el valor de la tenacidad a rotura se
realizaron tanto a temperatura ambiente como a 200°C en material
extruido a 300°C procedente de polve de tamarno comprendido
entre 125y 180 pm.

A temperatura ambiente, el material presenta un comportamiento
plastico, no siendo posible la medida del valor K;., como se observa
en la Fig. 4.60 en la que se presenta la curva carga - desplazamiento
del ensayo a 20 y 200°C. Se observa una variacién lineal fuerza-
desplazamiento en el tramo inicial, seguido de una zona no lineal
para cargas préximas a la maxima. El valor Kj. medido en el ensayo

a 200°C fue de 9,8 MPa“m. Por MEB se ha comprobado en la
superficie de fractura una rotura de tipo ductil.
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Fig. 4.60: Curva fuerza - desplazamiento del ensayo realizado a
20 y 200°C en la aleacién Al-6%Fe-5%Ce extruida.
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4.1.7 Ensayos de resistencia al choque

Los ensayos de resistencia al choque se llevaron a cabo en
material compactado por extrusion a partir de polvo de tamano
comprendidc entre 125 y 180 pm en un intervalo de temperaturas
comprendido entre temperatura ambiente y 500°C. La variacion de
la resiliencia con la temperatura para este material se presenta en la
Fig. 4.61. Dadas las caracteristicas de la curva, no es sencillo el
determinar la temperatura de transicién de acuerdo con los métodos
convencionales.
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Fig. 4.61: Variacion de la resiliencia con la temperatura de
ensayo para la aleacién Al-6%Fe-5%Ce extruida.

La observacion de las superficies de fractura con un
estereomicroscopio revela una topografia rugosa, cuya rugosidad
aumenta con la temperatura como es habitual en este tipo de
ensayos. En la Fig. 4.62 se presentan cuatro macrografias de las
superficies de fractura para las temperaturas de ensayo mas
representativas. Es de notar el incremento de la deformacion
plastica de la probeta a partir de 219°C,
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Fig. 4.62: Macrografias de las superficies de fractura después del
ensayo Charpy a 20, 219, 288 y 500°C.

En general, la topografia de la superficie de fractura es rugosa,
siendo claramente visibles, en especial en las probetas ensayadas a
temperatura ambiente, multiples lugares de iniciacion de la grieta en
las proximidades de la entalla. Para esta temperatura de ensayo, la
zona de propagacion rapida de la grieta, que macroscopicamente se
manifiesta como una superficie plana en donde la grieta avanzo6 con
un consumo minimo de energia, presenta caracteristicas ductiles
con la presencia de multiples grietas secundarias en direccion
normal al de avanze de la grieta, y de pequenas cupulas, como se
muestra en la Fig. 4.63. En las zonas laterales de la probeta, en
donde la deformacion plastica fue mas importante, se observan
cupulas alargadas en la direccion de la tension aplicada (Fig. 4.64).
Con la temperatura de ensayo aumenta fuertemente tanto el tamano
de las ctuipulas como su numero, segun se observa en las Figs. 4.650 y
4.66 para ensayos de Charpy a 500°C. También en las zonas laterales
de la probeta, a esta temperatura, se observan cupulas alargadas en la
direccién de la tension aplicada (Fig. 4.67).
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Fig. 4.63: Micrografia de MEB de la superficie de fractura en la
zona de avanze rapido de la grieta de la probeta Charpy ensayada a
temperatura ambiente, mostrando la region proxima a la entalla
(derecha) y la opuesta a la entalla, al final de la probeta (izquierda).
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Fig. 4.64: Micrografia de MEB de la superficie de fractura en la
zona lateral de la probeta Charpy ensayada a temperatura ambiente.
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Fig, 4.65: Micrografia de MEB de la superficie de fractura en la
zona de avanze rapido de la grieta de la probeta Charpy ensayada a
500°C, mostrando una fractura de tipo ductil con presencia de
capulas.

2826 20KY 20um

Fig. 4.66 : Detalle de la Fig. 4.65.
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cBum

Fig. 4.67: Micrografia de MEB de la superficie de fractura en la
zona lateral de la probeta Charpy ensayada a 500°C mostrando
cupulas alargadas.
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4.2 Discusién de resultados de la aleacidén Al-6%Fe-5%Ce

La clasificacion y formacion de las estructuras de solidificacion
encontradas en aleaciones aluminio - metal de transicion
rapidamente solidificadas por los métodos del doble piston y de la
rueda, han sido estudiadas en detalle y expuestas en una publicacion,
ya clasica, por Jones [120] y posteriormente discutida por Garrett y
Sanders [121). Jones observdo y definié en las aleaciones Al-Fe
elaboradas por el método del doble pistén, dos tipos de estructuras
distinguibles por microscopia Optica ante su diferente respuesta al
ataque quimico. El primer tipo de estructura, clasicamente
denominada como zona A, esta caracterizada por dendritas o
microcélulas de Al libre de precipitaciéon cuando son observados por
MQ. Esta estructura se encuentra en el lado en contacto con la
rueda, en el caso de aleaciones producidas por este método. La otra
estructura, zona B, estd caracterizada por la presencia de particulas
intermetalicas y aluminio, localizandose en el lado en contacto con
el aire. [Esta zona responde positivamente al ataque quimico,
precisamente por la presencia de tales compuestos intermetalicos,
visibles por MO,

Numerosos investigadores han encontrado este tipo de
microestructura en gran variedad de aleaciones de aluminio
solidificadas rapidamente. Desde el punto de vista de las
propiedades mecanicas del material una vez consolidado, es
preferible una elevada fraccion de volumen de zona A, dado que
generara microestructuras mas finas y con mejores propiedades
mecanicas.

La microestructura de la aleacion Al-6%Fe-5%Ce solidificada
rapidamente es comparable en cintas y particulas de polvo. Se
caracterizan ambas por la presencia de una gran variedad de
microestructuras, puestas de manifiesto, quizd de manera mas
patente y clara, en el caso de las cintas. La gran variedad de
microestructuras son, como se vera mas adelante, consecuencia del
gran espectro de velocidades de solidificacion durante la
elaboracién, para el que las aleaciones Al-Fe hipereutécticas son
especialmente sensibles, como se deriva del trabajo de Adam y
Hogan [122], gque investigaron aleaciones con composiciones de
hasta un 4% en Fe, y del de Hughes y Jones [123) en aleaciones
Al-6,1%Fe.
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Tanto en cintas como en particulas de polvo, se ha observado en
la zona A la presencia de células/dendritas de aluminio sobresaturado
que originan particulas intermetalicas secundarias como
consecuencia de tratamientos térmicos. Estos intermetalicos
secundarios son los responsables de la alta dureza (Figs. 4.40 y 4.41)
y, en resumidas cuentas, de la resistencia de la aleacion. Como es de
esperar, dado que tanto el subenfriamiento como la velocidad de
solidificacién durante la produccién de cintas es considerablemente
superior que en la de las particulas de polvo, la fraccién de volumen
de zona A en las primeras es, consecuentemernte, superior.

En la zona B, tanto cintas como particulas de polvo presentan
claramente intermetalicos primarios localizados en el centro de los
granos. La presencia de estos intermetalicos, cuya morfologia y
tamarnio no sufre modificaciones sensibles con el tratamiento
térmico, supone la existencia durante la solidificacion de regiones
de solidificacion lenta. Los intermetalicos primarios nucleados
directamente a partir del caldo, crecen y se desarrollan hasta
alcanzar un determinado tamario. El aluminio puede nuclear
entonces en torno a estas particulas, y crecer en direcciones
radiales hasta confrontar con otro frente de solidificacion,
originando los rosetones observados en regiones de la zona B, tal
como se observa en las Figs. 4.12 y 4.13.

El analisis por MO y MEB de la seccién longitudinal de las cintas
ha puesto claramente de manifiesto la presencia de dos regiones
asociables a dos frentes primarios de solidificacién, como se ha
observado en las Figs. 4.12 y 4.13, apoyado por la presencia conjunta
de aluminio primario e intermetalicos primarios. Uno, que originara
la zona A, y cuyos parametros de subenfriamiento y solidificacion
estan condicionados por la eliminacién de calor por conduccién a
través de la rueda, y el otro, por conveccion, a través del aire, que
dara origen a la zona B. En consecuencia, el mecanismo responsable
de la solidificacién primaria del Al o del intermetalico tiene. su
origen en consideraciones cinéticas. A elevadas velocidades de
solidificacion y grandes subenfriamientos, la nucleacién de
intermetdlicos primarios se ve suprimida en favor de la nucleacién
de Al primario, que crece y se desarrolla en la region en contacto
con la rueda originando la zona A. En la zona en contacto con el aire,
tanto el subenfriamiento como la solidificacion son menores y la
cinética de crecimiento de los intermetalicos primarios, una vez
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nucleados, esta controlada por la transferencia externa de calor en
las condiciones de elaboracion. Garret y Sanders [121] han
encontrado en cintas de aleaciones Al-Co similares resultados, los
cuales han sido reproducidos por Chu y col. en cintas de aleaciones
Al-Si [124]. El espesor de las cintas juega un papel muy critico,
como es légico pensar. Una gran variedad de microestructuras
puede formarse, de esta manera, dependiendo del espesor de las
cintas y de la calidad del contacto caldo-rueda, o del tamafio del
polvo, en el caso de la atomizacién.

La gran variedad de microestructuras de solidificacion
encontradas dan testimonio de la igualmente variada velocidad de
solidificacién y grado de subenfriamiento. Estos son dos parametros
muy importantes a controlar durante el proceso de elaboracién para
la obtencién de materiales con buenas propiedades mecanicas. Una
elevada velocidad de solidificacién y un gran subenfriamiento pueden
llegar a eliminar los intermetalicos primarios y conducir a la
formacion de finisimos intermetdlicos secundarios, como se
present6 en las Figs. 4.14 - 4.16, o incluso eliminarlos. Durante la
consolidacién es importante que la compactacién se realize a la
temperatura mas baja y durante el minimo tiempo posible.

Del analisis comparativo de las microestructuras resultantes
después de los diferentes tratamientos termomecanicos, se deriva
una relativa insensibilidad al mismo. La microestructura en todos los
casos es muy semejante, a excepcion del quinto tratamiento. No
cbstante, parece ser que la solubilizacién a temperatura superior
durante poco tiempo ofrece los mejores resultados. Por otra parte,
un tratamiento de doble laminacién y recocido no resulta ser mas
efectivo que los sencillos,

El analisis conjunto de la variacion de la microestructura y de la
dureza con las condiciones de tratamiento térmico de las cintas
proporciona informacién para entender y comprender los procesos
de reestructuracidn de la microestructura. Los valores de dureza
que exhiben las cintas son comparables con los presentados por
aleaciones Al-Fe-Ce de composicion semejante elaboradas tanto por
el método de la rueda como por el de doble piston [125]. El
incremento de la dureza observada para tratamientos entorno a los
300°C (Figs. 4.40, 4.41) en la zona A, se debe al propio proceso de
descomposicion de la solucién sdlida supersaturada de Fe en Al,
constituyente de la misma. Esta descomposiciéon, tal y como
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demostraran Blank [49,126] y Furrer y Warlimont [127], es
semejante a la que presentan las aleaciones endurecibles, pero a
diferencia de estas, en las aleaciones hipereutécticas Al-Fe y en las
ternarias Al-Fe-X, el proceso es irreversible. El proceso de
precipitacién que tiene lugar es el siguiente:

Sol. Supersaturada —> Zonas GP —> 8" —> 0' -—> 6 (Al gFey)

La precipitacion de las fases cohrentes 8" y 8' es responsable del

aumento de dureza observado. Jacobs [128] estudié la estructura
cristalografica de estas fases, que resultan ser cubica (a = 0,585
nm) y monoclinica, respectivamente. La drastica pérdida de la
dureza con la temperatura de tratamiento a temperaturas elevadas se
debe a la precipitacion de las fases ternarias estables.

Los resultados de microdureza Vickers medidos en cintas y polvo
de aleaciéon son comparables totalmente con los ofrecidos usando un
nanopenetrador. El nanopenetrador es una herramienta valiosa, no
solo por ofrecer informacién de la dureza de fases de tamario
pequenisimo, sino también por proporcionar informacion acerca de
la variacién de la dureza del material con la profundidad.

La dispersién encontrada en los valores de microdureza por
nanopenetrador tanto en cintas como en particulas de polvo se debe,
precisamente, al hecho de que la estructura, en especial la de la zona
B, es heterogénea comparada con las dimensiones de la region
donde se realiza €l analisis. Asi, en una particula de polve de tamario
discreto se han medido valores de dureza de 0,50 GPa, identificable
con una zona ocupada fundamentalmente por Al, junto con 3,23 GPa,
que corresponde a la dureza medida en el intermetalico AlgFe. La
medida de microdureza con una piramide Vickers proporciona una
informmacién general. La presencia de estas heterogeneidades se
desprende, igualmente, del propio trazado de las curvas carga-
desplazamiento durante la carga. La de la zona A de las cintas
presenta un trazade parabdlico perfecto. En el caso de las particulas
de polvo se observan algunas irregularidades con pequenas
desviaciones del trazado. A diferencia, la curva en la zona B presenta
dos o mas desviaciones positivas 0 negativas respecto del trazado
inicial indicando con ello que la dureza del material que el
penetrador encuentra en ese momento durante su trayectoria hacia
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el interior es mas duro o mas blando, respectivamente, que el que
ocupa la superficie al comenzar el ensayo. Del estudio de la
dispersiéon de valores y del trazado heterogéneo de las curvas, se
deduce, de manera secundaria y cualitativa, que las particulas de
polvo poseen una microestructura mas gruesa que las cintas.

El valor de la microdureza de las cintas en las zonas Ay B es
corroborada mediante los ensayos con nanopenetrador. Del trazado
de las curvas durante la etapa de descarga, se observa una variacién
pequenisima entre la denominada profundidad plastica y
profundidad final (Fig. 4.68). Se entiende por profundidad plastica
la obtenida por la prolongacidon sobre el eje de abcisas, es decir la
prolongacién a carga 0, de la recta en la regién de descarga.
Profundidad final es la que permanece una vez retirado el
penetrador.
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Fig. 4.68: Curva carga-desplazamiento obtenida con ayuda de un
nanopenetrador, mostrando la diferencia entre profundidad plastica
y final, asi como su representacion esquematica [63].
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La mayoria de los materiales metalicos, y el aqui estudiado no
constituye una excepcién, se caracterizan por un trazado recto
durante una buena parte de la descarga, como se puede observar en
las Figs. 4.69 y 4.70 para el caso del Al puro {63] y de la matriz de Al
en la aleacién estudiada, respectivamente. Esta linealidad implica
que el area en contacto con el penetrador permanece constante y
que la recuperacién elastica es pequefia. Para materiales con una
relacion dureza/modulo de elasticidad elevada, se observa una mayor
diferencia entre la profundidad final y la plastica, como se observa
para el caso del Si en la Fig. 4.71. Caracteristicas semejantes
presenta la fase intermetdlica cuya curva se tiene en la Fig. 4.72.
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La aleacién presenta excelentes propiedades a tracccion a
temperatura ambiente, como se deduce de las Figs. 4.45 y 4.46,
propiedades que se mantienen hasta una temperatura proxima a los
300°C. Responsable de la misma es la estabilidad térmica de la
microestructura, cuyas fases se hacen estables para tratamientos de
425°C/24 h [51]. A temperaturas superiores, se produce un pequeno
engrosamiento de los precipitados de las fases estables (Al}3Fey y
AlygFeqCe) por difusion de atomos de Fe y Ce a lo largo de las
dislocaciones y fronteras de grano, fundamentalmente., La aleacion
presenta, sin embargo, valores mas bajos para la resistencia a la
traccion gue otras aleaciones Al-Fe-Ce citadas en la literatura [129-
132]. Dejando aparte la variacién en concentracion (Al-8%Fe-4%Ce
frente a Al-6%Fe-5%Ce), estas diferencias se deben al proceso y
parametros de elaboracién (que condicionan la cantidad de
subenfriamiento previo a la solidificacion y la velocidad de
solidificacién), tamano de las particulas de polve compactadas (en
algunos ensayos se estan empleando particulas de tamarno inferior a
10 umj}, asi como a las condiciones de compactacion y posterior
procesado, para las que estas aleaciones son especialmente sensibles
[130,132,133].

En el comportamiento de la aleacion en traccién se han cbservado
dos fenémenos que merecen la pena resaltar. Por una parte, la
pérdida de ductilidad con la temperatura hasta alcanzar un minimo
alrededor de los 300°C, fenémeno encontrado en otras aleaciones
Al-Fe-Metal de transicién. Por otra, el incremento de la ductilidad
con la velocidad de deformacién. Este fendmeno, que hasta ahora no
se ha encontrado referido en la literatura cientifica, es innato a la
aleacion, siendo independiente del método de compactacion (se ha
encontrado en material compactado por CIC y por extrusion),
microestructura (se da tanto en material recién extruido como
tratado termomecanicamente), y temperatura (el fenomeno esta
presente en todo el intervalo de temperaturas estudiado, que va
desde temperatura ambiente hasta 500°C).

La inestabilidad plastica de la aleacién, que se traduce en una
pérdida de la ductilidad a fractura con la temperatura, alcanza su
minimo entorno a los 200°C, temperatura a partir de la cual
presenta un comportamiento normal. Kim [134] asocia el minimo
de ductilidad encontrado en wuna aleacién Al-8,4%Fe-7,2%Ce
elaborada por solidifiacion rapida al efecto combinado de la
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heterogeneidad microestructural ({presencia de intermetalicos,
particulas de 6xido, etc.) y de la fragilidad por hidrégeno, en donde
éste ultimo efecto es predominante, jugando el papel mas
importante. Cada particula de 6xido de aluminio es una fuente
potencial de generacion de hidrégeno. Kim atribuye su presencia a
la baja temperatura de desgasificacion previa a la compactacién
(370°C). Esta explicacion ofrecida por Kim es, no obstante,
insostenible e insuficiente a la hora de explicar el minimo de
ductilidad. Existen evidencias de que la reacciéon de deshidratacion
del 6xido de aluminio y la consiguiente formacién de hidrégeno se
produce en torno a 400°C para aleaciones Al-12%Fe-2%V {135]. En
el caso de aleaciones Al-8%Fe-4%Ce, estudios realizados por Schlich
y col. [136] sobre el efecto de la desgasificacion en Ia
microestructura, demuestran que la desabsorcion de hidrégeno tiene
lugar entre 300 y 450°C (Fig. 4.73). Esto, unido al hecho de que el
minimo de ductilidad en aleaciones Al-Fe-Ce se produzca en torno a
los 200°C, hace dicha hipétesis insostenible. Se admite que el
hidrégeno puede jugar un determinado papel en la ductilidad pero
no el fundamental.

El comportamiento observado en la aleacién no es en absoluto
nuevo, Ha sido observado en otros metales y aleaciones, que incluyen
latones [137], aleaciones de base niquel {138] asi como en diversas
aleaciones de aluminio [139-142]. Rhines y Wray [135] han realizado
un estudio sistematico de este fendmeno, al que designan como
minimo de ductilidad a temperaturas intermedias (intermediate
temperature ductility 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 bajas temperaturas, el metal presenta
una considerable deformacion en frio, tal que conduce, de manera
habitual, a una elevada ductilidad. A temperaturas un poco mas
elevadas, pero por debajo de la de recristalizaciéon, cuando un
deslizamiento de fronteras de grano comienza a ser posible, se
producen fisuras y cavidades a lo largo de las fronteras de grano.
Estas tienen su origen en la concentracion de tensiones acumuladas
en las interfases metal-particula. Las fisuras asi nucleadas crecen y
coalescen rapidamente originando con ello la rotura del material y
una baja ductilidad. Con el aumento de la temperatura se produce
una reestructuracion de los granos por recristalizacion, lo que
detiene e impide la nucleacién y crecimiento de las fisuras,
retomando el comportamiento normal y habitual, es decir el
aumento de la ductilidad con la temperatura.

Hay que hacer notar que este fenémeno no esta relacionado con la
denominada fragilidad azul, observada en ciertos aceros, a pesar de
que el trazado de la curva sea semejante. El mecanismo de fractura
en ambos casos es diferente; el efecto observado de ductilidad
minima a temperaturas intermedias se produce por la presencia de
precipitados, en tanto que en el caso de la fragilidad azul, que se
produce sin reduccién en el area de la probeta, el fenémeno esta
asociado con la presencia de atomos de impureza en la red [143].
En el caso de la aleacion de Al estudiada, se presenta un fenémeno
de fragilidad real en torno a los 200°C, como se deduce de la
Fig. 4.60 y como se observa en la Fig. 4.74, en donde tanto la
ductilidad como la estriccién presentan la misma variacién con la
temperatura. Como se comentara en el capitulo de resultados, la
observacion por MET de la microestructura de la probeta después de
los ensayos de traccién muestra una gran pobreza de dislocaciones,
por lo que no ha sido posible asociar la presencia de dislocaciones en
puntos concretos de la microestructura. No obstante, existen
estudios realizados en probetas a fatiga de una aleacién Al-8%Fe-
4%Ce [144] que muestran que los dispersoides funcionan como
barreras impenetrables al avance de las dislocaciones.
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En ensayos a velocidad de deformacion variable, la aleacién
muestra, tanto en el estado de recién extruido como recristalizado
elevados exponentes de la tension, de 7 a 10, y valores de la energia
de activacion muy superiores a la energia de activacion para la
autodifusion del Al {142 kJ/mol). Estos valores son tipicos de
materiales reforzados por la presencia de 6xidos. A pesar de que,
microestructuralmente la aleacién cumple los requisitos de tamario
de grano pequefic y una segunda fase fina y homogéneamente
distribuida para comportarse superplasticamente, los ensayos de
traccién muestran bajos valores de la ductilidad unidos a los ya
mencionados altos valores de n, lejos del valor de n = 2 tipico de los
materiales superplasticos. Ello es debido, probablemente, a la
presencia de una estructura tipica de deformacion, con presencia de
una elevada concentracién de dislocaciones y de fronteras de bajo
angulo.

Para convertir esta microestructura en una tipica de materiales de
alta ductilidad, se sometié la aleacidbn a numerosos tratamientos
termomecanicos, descritos en la Tablza 4.1. Los tratamientos
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termomecanicos tuvieron un fuerte efecto sobre el comportamiento
mecanico del material, aunque para lograr cambios en su
comportamiento hubo que recurrir a condiciones extremas de
fratamiento.

Un ejemplo de este comportamiento se da en la Fig. 4.50,
correspondiente al tratamiento termomecanico 3 (620°C/
25 min/aire + laminacién a -32°C/e=-1,1 + recristalizacion a
540°C/10 min). La microestructura resultante es de granos
equiaxiales de Al de 2 a 3 um y precipitados de aproximadamente
1,5 pm, con una separacion entre ellos de aproximadamente 3 pm.
Es posible comparar los datos experimentales presentados en dicha
figura con los valores predichos por diferentes mecanismos de
deformacion a altas temperaturas.

De todos los mecanismos existentes en la literatura, sélamente el
denominado mecanismo de movimiento de dislocaciones a
estructura constante [145] es capaz, en principio, de explicar los
altos valores de n que presenta la aleacién, sin necesidad de
incorporar una tension umbral que es siempre un parametro
empirico sin relacién con la microestructura del material. Este
mecanismo se basa en la presencia de una subestructura fina,
generalmente creada durante el procesado del material. Esta
subestructura se ve estabilizada por la presencia de particulas y no
varia con la tensién aplicada a altas temperaturas. La ecuacion
fenomenolégica que describe este mecanismo es la siguiente:

¢ = 109 - /b)3 - DR/MD?) - (6/E)8 (4.1)

donde A es el tamano de subgrano que coincide con el espaciado
entre precipitados en nuestro caso.

Esta ecuacién predice que los ensayos realizados a todas las
temperaturas deben superponerse si se representan como
£ - (?u/b)'3 . (DR/bzl'1 en funcién de (6/E) y que la pendiente es 8.
En la Fig. 4.75 se verifica esta ecuacibn para los datos
experimentales obtenidos para el tratamiento termomecanico 3 de
la Fig. 4.50. Se observa que los datos experimentales entre 350 y

500°C responden en su conjunto a una pendiente cercana a 8 tal
como viene indicado por la linea de trazo fino.
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Fig. 4.75.. Datos de la Fig. 4.50, representados como

(¢ bd)/ [7\.3DR) en funcién de o/E para comprobar la prediccion de la

ecuacion 4.1 dada por la linea de trazo grueso.

Ademas, es cercana a la linea de trazo grueso que representa la
prediccion de la Ec. 4.1 La desviacion existente entre los datos
experimentales y esta curva es de aproximadamente un factor 1000
en velocidades de deformacién. Aunque esta desviaciéon pueda
parecer excesiva, no lo es si se compara con la desviacion en tension
existente que es sdélamente de un factor 2,3. Ello se debe al
exponente de la tension tan elevado (n = 8) que relaciona la
velocidad de deformacién con la tension. Esta desviacién puede ser
incluso menor si se considera la presencia de un campo de tensiones
en torno a las particulas de intermetalicos, lo que supondria una
distancia efectiva entre particulas menor a la real. En un estudio
cualitativo de reciente publicacién [146] realizado a partir de datos
publicados sobre aleaciones Al-Fe-Ce y Al-Fe-Si-V y Al, se atribuyen el
elevado endurecimiento de estas aleaciones a este fenémeno. Con un
aumento de la temperatura, la efectividad del campo de tensiones
disminuye, por aniquilacién de dislocaciones en torno a las
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particulas. En consecuencia, se pueden obtener energias de
activacion aparentes elevadas.

Un tratamiento temomecanico que requiere mencioén especial, es
el numero 5 (620°C/739 h/aire + laminacién a -32°C/e=-1,3 +
recristalizaciéon a 540°C/10 min). Este tratamiento, gue incluye un
recocido a alta temperatura durante un tiempo extraordinariamente
largo, produjo una microestructura de granos equiaxiales de Al de 3 a
6 um y precipitados de aproximadamente 4 um. A bajas velocidades
de deformacion se obtuvc un valor de m = 0,26 (Fig. 4.56) y un
alargamiento a rotura de 210% a 520°C. La deformacioén obtenida
bajo estas condiciones podria asociarse a un mecanismo de
deslizamiento de fronteras de grano, tal como los presentados en el
capitulo 3.2.3. Para una comparacion de los valores experimentales
con los predichos por estos mecanismos es necesario conocer,
ademas del valor de n, el de la energia de activacion para la
deformacioén para asociarla con la energia de activacion de la difusion
a través de la red o a través de fronteras de grano. Como se ve en la

Fig. 4.56, esto no es posible ya que las curvas € - o, a las dos

temperaturas de ensayo, no son paralelas. Ademas, dada la dificultad
que tiene la microestructura para poder realizar un deslizamiento de
fronteras de grano, a pesar de los drasticos tratamientos de recocido
y deformacién a que ha sido sometido el material, no es
necesariamente cierto que las estructuras a 500 y 520°C sean ambas
capaces de deformarse exclusivamente por este mecanismo. Es
posible que el movimiento de dislocaciones juegue también un papel
importante en la deformacion del material.
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4.3 Conlusiones sobre el estudio de la aleacién Al-6%Fe-5%Ce

1) La aleacion solidificada rapidamente presenta las zonas Ay B
en relaciones que dependen del proceso de elaboracion y
condiciones de solidificaciéon y subenfriamiento, originando una
microestructura muy fina. La elaboracién por el método de la rueda
produce una fraccion de volumen de zona A, de dureza elevada,
mayor que la elaboracion por atomizacién. Las cintas presentan dos
frentes de solidificacién que parten de zonas en contacto con el aire
y con la rueda y avanzan hacia el interior de la cinta.

2) Tanto en material elaborado por el método de la rueda como
por atomizaciéon se han encontrado las mismas fases: las estables
AlygFe,, AljgFeqCe y Al y las metaestables AlgFe, Al-Fe-Ce-1 y
Al-Fe-Ce-2.

3) Se han contrastado los valores de microdureza Vickers de
polvos y cintas de colada con medidas de dureza obtenidas por
medio de un nanopenetrador, habiéndose encontrado una buena
concordancia. La microdureza de la zona A es aproximadamente un
70% superior a la de la zona B. Un tratamiento a 300°C produce un
aumento de aproximadamente 15% de la dureza de la zona A,
disminuyendo a temperaturas superiores. En contraste, la
microdureza de la zona B disminuye monétonamente conforme
aumenta la temperatura de tratamiento.

4) El material consolidado por extrusion posee heterogeneidades,
presentando bandas alternadas con microestructura fina y gruesa en
la direccién de extrusion. Estas heterogeneidades desaparecen con
el tratamiento térmomecéanico y las fases que se observan
corresponden a las estables.

5) La aleacion, en su estado de recién extruida, puede alcanzar un
alto limite elastico (350 MPa) acompafiado de una buena ductilidad
(22%) a temperatura ambiente, Para temperaturas de ensayo de
hasta 300°C la ductilidad apenas varia y el limite elastico sigue
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siendo relativamente elevado (175 MPa). Estos valores pueden variar
ligeramente en funcién del tamaro de particula de polvo utilizado y
de la velocidad de deformacién del ensayo.

7) En ensayos de traccion a velocidad de deformacién constante,
se ha observado un minimo de ductilidad en torno a 200°C tanto en
el estado de recién extruida como después de tratamientos
termomecanicos. En ambos casos, se ha observado también un
aumento de la ductilidad con un aumento de la velocidad de
deformacion. En ensayos de tenacidad a rotura, se ha observade una
disminucion del valor K. desde temperatura ambiente hasta 200°C.

8) Un tratamiento termomecanico consistente en un recocido a
620°C/25 min/aire, seguido de laminacién a -32°C/e = -1,1 y
recristalizacion a 540°C/10 min, produce una microestructura de
granos equiaxiales de Al de 2 a 3 um y precipitados de
aproximadamente 1,5 pum, con una separacion entre ellos de
aproximadamente 3 um. Los datos experimentales de velocidad de
deformacién y tensién obtenidos a temperaturas elevadas muestran
una buena concordancia con los valores predichos por un mecanismo

de deformacion por movimiento de dislocaciones a estructura
constante.

9} Un tratamiento temomecanico consistente de un recocido a
620°C/739 h/aire, seguido de laminacién a -32°C/e = -1,3 y
recristalizacion a 540°C/10 min, produce una microestructura de
granos equiaxiales de Al de 3 a 6 pm y precipitados de
aproximadamente 4 pm. A bajas velocidades de deformacién se
obtuvo un valor de m = 0,26 y un alargamiento a rotura de 210% a
520°C. La deformacion obtenida bajo estas condiciones puede
asociarse a un mecanismo de deslizamiento de fronteras de grano.
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5. Conclusiones generales

1) La atomizacién por gas inerte y el método de la rueda giratoria
son procedimientos eficaces de elaboracion de nuevos materiales; se
ha demostrado su aplicacién a aleaciones de base hierro ricas en
boro y de base aluminio ricas en hierro.

2) El método de consolidacion por compactacion isostatica en
caliente es especialmente valioso en el caso de la aleacién de base
hierro. En el caso de la aleacion de base aluminio, esta
compactacion no produce buenos resultados por efecto de la falta de
soldadura entre particulas de polvo. En general, la compactacion por
extrusién permite la obtencién de buenos resultados.

3) Los materiales elaborados se caracterizan por su pequeno
tamario de grano, buenas propiedades en traccion, grandes
alargamientos y buena relacion peso especifico/médulo de
elasticidad.

4) A bajas temperaturas, la aleacion Fe-0,8%B-1,3%C-1,6%Cr
posee, después de un tratamiento de austenizacién y revenido, un
alto limite elastico, por encima de 1000 MPa, y cierta ductilidad. A
elevadas temperaturas, la aleacién presenta propiedades
superplasticas con alargamientos a rotura de hasta 520%, y su
comportamiento viene descrito por ecuaciones constitutivas relativas
al deslizamiento de fronteras de grano.

5) A bajas temperaturas y hasta 300°C, la aleacién Al-6%Fe-5%Ce
posee una excelente resistencia a la traccion, lo que la hace utilizable
para aplicaciones a temperaturas hasta ahora prohibitivas para una
aleacién de aluminio. A elevadas temperaturas, la aleacién recién
extruida muestra un comportamiento tipico de aleaciones de
aluminio reforzadas por o6xidos. Sin embargo, sometida a
tratamientos temomecanicos extremos, la aleacién llega a mostrar
comportamiento superplastico con alargamientos de hasta 210%.
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