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Resumen

El presente trabajo de investigacién esta dirigido al estudio de los compuestos intermetalicos
del sistema Fe-Al. Estos corrl1puestos poseen propiedades potencialmente Gtiles para usos
estructurales a temperaturas elevadas. La aleacion de Fe con 40% atémico (designada en
adelante como FeAl40) posee una estructura ordenada de tipo B2, es atractivo para usos
estructurales por su baja densidad y su buena resistencia mecénica a alta temperatura.
Ademas, es un material prometedor como matriz en materiales compuestos. Sin embargo,
su pobre ductilidad a temperatura ambiente restringe su uso como material estructural. Para
mejorar la ductilidad del FeAl40 se emplearon varias técnicas, entre las que se incluyen:
micro aleacion, control microestructural por modificacion del proceso de fabricacién y

refuerzo con particulas de segunda fase.

Los resultados de esta investigacion nos indican que las técnicas mencionadas, modifican
los factores responsables de la baja ductilidad en los compuestos intermetalicos. Algunos
factores son de caracter intrinseco y estan presentes en la mayoria de las estructuras
cristalinas ordenadas y son al mismo tiempo origen de su resistencia mecanica. Hay
factores de caracter extrinseco, principalmente la fragilidad inducida por el medio ambiente,

asociada directamente con la presencia de humedad.

Hemos verificado que la adicion de boro mejora la ductilidad del FeAl40 a temperatura
ambiente y modifica el modo de fractura de intergranular a transgranular. En este caso, es
posible que el boro actile como un “adhesivo” intergranular, que previene la segregacion de

impurezas a las fronteras de grano evitando la falla intergranular. 5

La fabricacién del FeAl40 por atomizacion y depositacion, logra una estructura de grano fino.
Ademas de mejorar el porcentaje de deformacion en pruebas de forja. La presencia de
particulas de Al,O3; mejora el comportamiento durante las pruebas de forja, obteniendo

deformaciones de 44% en forja y de hasta 12% en compresién a temperatura ambiente.



Abstract
This work is dedicated to the study of the FeAl intermetallic compounds. These have useful
potential properties for structural applications at high temperatures. The FeAl alloys with 40
at. % in aluminum (hereafter designated as FeAl40) have a B2 structure. This is attractive
due to its low density and good mechanical resistance at high temperature. Therefore, is a
promise material as matrix in composites. However, it has little use in structural components
mainly due to its lack of ductility at room temperature. In order to increase its ductility several
techniques have been employed including: microallroying, microstructural control and

reinforcement with particulate.

The results of this investigation show that the mentioned techniques modify the factors that
induce the brittle behavior. Some factors have intrinsic character and are present in the
majority of the ordered crystalline structures and they are the origin of its mechanical
properties. There are extrinsic factors, as the environmental brittle behavior, associated with

the presence of moisture in the environment.

It has been verified that B addition increases the FeAl40 ductility at room temperature and
shifts the fracture mode from intergranular to one mainly transgranular. In this case, the B
plays the role of intergranular "glue" that prevents the grain boundary segregation reducing

the intergranular fracture.

Atomization and depositation processing of the FeAl40 intermetallic compound produce a
fine grained structure and improve the mechanical behavior, showing yields of 44% under

forge condition and 13% in compression at room temperature.
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Introduccién

Los compuestos intermetdlicos ordenados base Al, han estado recibiendo
considerable interés como materiales estructurales con potencial en aplicaciones
estructurales en condiciones de temperaturas moderadas a altas. Estos materiales
ofrecen ventajas sobre las aleaciones empleadas comuinmente en estas
aplicaciones. Estas ventajas incluyen, ausencia de materiales estratégicos como el
cobalto y el cromo y un costo relativamente bajo de los materiales requeridos para
su fabricacidn. Ademas, por su gran contenido de aluminio, los aluminuros
ordenados poseen densidades ventajosas y prometen una excelente resistencia a la

oxidacion.

Desgraciadamente, la mayoria de los aluminuros intermetalicos estan limitados por
su pobre ductilidad y baja tenacidad. Mientras que en algunos materiales
recientemente se han realizado algunos progresos en superar estos problemas, la
mayoria de los aluminuros aun estan limitados por estos problemas. Debido a esto,
es necesario continuar con el trabajo de investigacion para comprender el
comportamiento mecanico de estas aleaciones. Los aluminuros B2 (FeAl, NiAl y
CoAl} son tipicos de estas aleaciones ordenadas, mostrando muchos de ellos las
mismas ventajas. Sin embargo, por a su alto contenido de Al (50 % en aleaciones
estequiomeétricas), las ventajas de resistencia a la oxidacion y densidad son

maximas en las aleaciones B2.

En esta investigacion un grupo de aleaciones de FeAl del tipo B2 fueron estudiadas
con el objetivo de alcanzar un mejor entendimiento del comportamiento mecanico y
de la relacion de la microestructura y el procesamiento de estas aleaciones
ordenadas. Como una introduccion a esta investigacion, se revisa la literatura critica

relacionada con las aleaciones FeAl. Para empezar, se discute el diagrama de fases



Fe-Al. A continuacion, se presentara la literatura disponible relacionada con el
comportamiento mecanico de estas aleaciones. Esto cubrira los aspectos micro y

macro estructurales.

En un esfuerzo por mejorar la ductilidad del compuesto intermetalico FeAl, se trabaja
con aleaciones no estequiométricas, enriquecidas en Fe. Ademas de emplear la
microaleacién con boro. El papel del boro y de la adicion de particulas de refuerzo
sera discutido en este y otros materiales. Finalmente, los objetivos de este trabajo

seran presentados basados en la revision de 1a literatura.




Capitulo 1

Capitulo 1. Revision de la literatura.

La demanda de materiales ingenieriles para servicio en condiciones de temperaturas
moderadas y temperaturas elevadas, en términos de resistencia mecanica y
resistencia a la oxidacion es cada vez mayor. El desarrollo tecnoldgico de motcres y
sistemas de generacién de energia mas eficientes, requiere de incrementar la
temperatura de operacién de estos sistemas, con la consecuente necesidad de
nuevos materiales para soportar estas condiciones de trabajo. En la figura 1.1, se
puede observar el incremento de la temperatura de operacion de los motores y de

otros componentes industriales en el siglo XX.
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Figura 1.1 Incremento de ia temperatura de operacion de los motores en el siglo XX [1].

Por muchos afos el desarrolio de las aleaciones para estas aplicaciones se ha
basado en el Fe, Ni, Co y Ti. Pero a pesar de los avances realizados con

monocristales, recubrimientos térmicos, superaleaciones mas complejas, sistemas
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de enfriamiento mas elaborados y un control microestructural mas estricto; no ha
sido posible un incremento apreciable de la temperatura efectiva de operacion. Los
requerimientos en la combinacién de ias propiedades en los materiales, para las
presentes y nuevas aplicaciones son aparentemente superiores a las mejoras

obtenidas en las aleaciones metalicas convencionales.

Esta necesidad esta impulsando la investigacién y desarrollo de materiales
alternativos con mayor resistencia combinada con una menor densidad; ademas de
una temperatura de operacion potencialmente mayor comparada con las presentes
aleaciones. En este contexto, las actividades de investigacion y desarrollo estan en
progreso en un amplio rango de materiales, los cuales eventualmente encontraran

aplicacion.

Las principales limitaciones en esta direccion son: la temperatura de fusion y la
resistencia mecanica, aunque estas no son insuperables. Los elementos refractarios
(W, Mo, Nb, etc.) a pesar de poseer las temperaturas de fusion mas altas, no son
resistentes a la oxidacién y por otra parte los cerdmicos son demasiado fragiles para

ser considerados a pesar de su elevada resistencia mecanica.

Para poder enfrentar la necesidad de nuevos materiales para estas y nuevas
aplicaciones, la atencidén se ha enfocado en materiales como: los ceramicos, los

polimeros, los materiales compuestos y en los compuestos intermetalicos.
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1.1 Los compuestos intermetalicos

Los compuestos intermetalicos tienen el potencial de incrementar las temperaturas
maximas de operaciéon por encima de los materiales cominmente empleados en
aplicaciones estructurales a temperaturas moderadas y altas; como se puede ver en
la figura 1.2 . Este potencial se debe a que son intrinsecamente mas fuertes que las
aleaciones metélicas y a la capacidad de mantener alta resistencia mecanica a
temperaturas elevadas. Por este potencial, ademas de una baja densidad, una
elevada resistencia a la oxidacion, carburizacién y sulfidacion es que han sido motivo
de extensos estudios durante los Gltimos 30 afios [2-13], especialmente aquellos

sistemas basados en Al y Si [14,15].
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Figura 1.2 Temperaturas de operacion de varias aleaciones basadas
en sus temperaturas de fusion [16].
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Los compuestos intermetalicos ocupan una posicién intermedia entre las aleaciones
metalicas basadas en solucion sélida o endurecidas con particulas de segunda fase
y los materiales ceramicos [17]. Los compuestos intermetalicos tienen al menos dos
elementos como base, estos existen en rangos estrechos de composicion quimica,
alrededor de una composicién estequiométrica simple. También, poseen una
estructura cristalina ordenada, en donde cada especie atémica ocupa un espacio
bien definido en la red cristalina, formando una solucién sélida ordenada, como se

aprecia en la figura 1.3.

Figura 1.3 Arreglo atémico de: a) aleacion convencional y b} compuesto intermetalico ordenado [18].

La estructura cristalina y la simetria tienen algunas consecuencias en las
propiedades de estos compuestos. Dentro de estas propiedades se pueden

mencionar:

. Capacidad de formar peliculas de oéxidos protectores que proporcionan
excelente resistencia a la oxidacién y corrosion [19,20]. Generalmente el
contenido de Al en estos compuestos es suficiente para formar una pelicula
protectora de alimina sobre la superficie, cuando es expuesta a atmésferas
con aire u oxigeno [21]. Esta pelicula de 6xido que se forma en los aluminuros

de Fe, es la principal responsable de la mejor resistencia a la oxidacion,
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carburizacion y sulfidizacién, aan a temperaturas de 1100 °C.

W4

. Poseen una resistencia mecanica atractiva a temperaturas elevadas. En esta
caracteristica influye la estructura ordenada, pues esta inhibe la movilidad de

las dislocaciones.

. Poseen una baja densidad combinada con elevados puntos de fusion [14].
Esta menor densidad se debe al alto contenido de Al'y Si (10-63% y 7-54% en
peso respectivamente) empleados en la fabricacion de los compuestos

intermetalicos.

. Poseen una alta estabilidad estructural.

Sin embargo, los compuestos intermetalicos generalmente tienen baja ductilidad y
un modo de fractura fragil debido a una baja tenacidad, motivo principal de su bajo
empleo como materiales ingenieriles. Muchos de los compuestos intermetalicos son
tan fragiles que simplemente no pueden fabricarse componentes estructurales dtiles.
Aun cuando si pudieran fabricarse, su pobre tenacidad a la fractura, limitaria en

muchos casos su aplicacion como elemento estructural.

Las posibles causas de la fragilidad en los compuestos intermetalicos incluyen:

. Insuficiente nimero de modos de deformacion. Se requieren cinco sistemas

de deslizamiento para una deformacion homogénea [22].

. Alta resistencia o dureza, resultando en una dificii generacién vy

desplazamiento de las dislocaciones.

. Pobre resistencia al clivaje o baja energia de superficie.
. Deslizamiento planar y deformacion localizada.
. Alta sensitividad a la razén de deformacion en funcién de la temperatura (la

cual produce propagacion de fractura fragil en las puntas de las grietas.).
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. Limites de grano débiles.

. Fragilidad inducida por el medio ambiente. Se considera que esta fragilizacion
involucra la formacién de alimina a partir del metal y el vapor de agua en el
ambiente. El hidrogeno generado durante esta reaccién difunde al interior de

las puntas de las grietas causando la fragilidad [23-33].

El nimero limitado de sistemas de deslizamiento es una de las causas del
comportamiento fragil a temperatura ambiente porque son insuficientes para una
deformacion plastica global a temperatura ambiente. A alta temperatura, pueden ser
activados sistemas de deslizamiento adicionales, pero la movilidad de las
dislocaciones es impedida por la necesidad de mantener la estructura ordenada,
haciendo el proceso de deformacion mas dificil [3,48]. Otra consecuencia de la
estructura cristalina ordenada de rango amplio, es la menor difusion comparada con
los metales, que inhibe el proceso de termofluencia y también aumenta los tiempos

de los tratamientos térmicos de homogenizacion en el estado solido.

La fragilidad de los compuestos intermetalicos puede ser asociada con factores
intrinsecos o en algunos casos a factores extrinsecos. De los factores extrinsecos se
sabe que la segregacion de impurezas indeseables a los limites de grano causa
fragilidad de los mismos [25,34,35]. Estudios recientes, han revelado que la
fragilizacion inducida por el medio ambiente es también una de las causas

principales de la baja ductilidad de los compuestos intermetalicos [23-33,36].

El desarrollo exitoso de nuevos materiales basados en los compuestos
intermetalicos depende fuertemente del mejoramiento de estas propiedades. Los
esfuerzos de mejoramiento de la ductilidad y tenacidad de los compuestos
intermetalicos actualmente se intenta por varias rutas: Incrementando el numero de
sistemas de deslizamiento mediante adiciones de elementos en solucion solida,

modificacion de la estructura cristalina, reforzamiento de los limites de grano por

10
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microaleacion, refinamiento del tamafio de grano y la aproximacién a un monocristal

[37-42].

Durante los afios recientes se ha demostrado que es posible superar los problemas
de fragilizacién de algunos de los compuestos intermetalicos. Los resultados de
estas investigaciones han dado como resultado compuestos intermetalicos con
ductilidad y resistencia Gtiles. Algunos ejemplos de esto son los compuestos

intermetalicos NizAl, NiAl y TiAl [42-47].

Debido ha esto, se requiere seguir estudiando estos materiales para comprender el
comportamiento mecanico de estas aleaciones. Los aluminurog con estructura B2
(AuZn, AuCd, MgTL, LiTl, NiAl, CoAl y FeAl) [52], estructura conocida como tipo
CsCl, muestran muchas de las ventajas mencionadas anteriormente. Principalmente
al alto contenido de Al, 50% atomico en la composicién estequiométrica. Las
ventajas de una menor densidad y resistencia a la oxidacién se ven maximizadas en
estas aleaciones de estructura B2. EI FeAl posee esta estructura y es la aleacién

motivo del presente estudio.

1.2 El sistema Fe-Al

El diagrama de fases del sistema Fe-Al ain no se encuentra bien definido y se
pueden encontrar varias versiones en la literatura [63,75-78]. A pesar de que el
diagrama de fases del sistema Fe-Al presenta varios compuestos intermetalicos,
solo el FesAl y el FeAl son los compuestos de interés tecnoldgico. E diagrama de

fases del Fe-Al se muestra en la figura 1.4 [78].

Los limites de fases del FesAl y el FeAl no se conocen con precision, ya que estos

compuestos tienen una estructura cristalina similar, presentan las estructuras

11
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cristalinas ordenadas DO; y B2 respectivamente (ambas derivadas de la estructura

cristalina bec). Se presentan dentro del rango de composicion de 12.8-37% en peso

de aluminio [83].

Cuando la composicion no es estequiométrica y es rica en Fe, los atomos de Fe
sustituyen a los atomos de Al en la red ordenada, generando defectos de

antiestructura [79].

Aluminio, % en peso.
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Figura 1.4 Diagrama de fases del sistema Fe-Al [78).

La estructura DO, esta construida por ocho celdas unitarias bcc y puede
considerarse como 4 celdas interpenetradas fcc. Esta celda fcc tiene 3 atomos de Fe
y un atomo de Al en cada sitio de la red, donde los atomos de Fe se localizan en

(0,0,0), (¥2,0,0), {0,2,0) y el étomo‘de Al en (%,%,%).' Esta fase es estable hasta los

12
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540°C y por encima de esta se transforma en la fase B2, Fortum y Mikkola [80]
encontraron que adiciones de Mo, Si y Ti incrementan la temperatura de estabilidad

en 250°C por arriba de la temperatura de transformacion binaria.

La fase B2, motivo de este estudio, esta construida por dos cubos simples
interpenetrados, uno de ellos construido por los atomos de Fe y el otro por atomos
de Al. A diferencia de la estructura DO;, esta fase no sufre transformacién durante el

calentamiento y permanece ordenada hasta la temperatura de fusion.

El sistema Fe-Al involucra un arreglo complicado de sliper-redes. Estas stper-redes
fueron estudiadas ampliamente por Bradley y Jay [62]. Cuyo trabajo representa uno
de los primeros en iniciar el estudio a fondo de la estructura cristalina de estos
compuestos intermetalicos. El compuesto intermetalico FeAl forma una estructura
completamente ordenada hasta el punto de fusion del tipo B2 con un cristal de alta
simetria, mostrada en la figura 1.5. El FeAl como el acero tiene un sistema de
deslizamiento {111} de las dislocaciones a temperatura ambiente pero cambia a
{100} a temperaturas elevadas (~450 °C) [64,66). Estos factores indican que el FeAl
debe ser dlctil, sin embargo cuando la aleacién es probada a temperatura ambiente
en aire la ductilidad es muy baja y la falla ocurre de un modo de fractura mezclado

intergranular/clivaje [64].

A pesar de que la estructura B2 existe en un rango de composiciones, debe
recordarse que la estructura perfecta B2 solo existe en la composicién
estequiométrica (50% atémico) y que las desviaciones de esta composicion

requieren de un rompimiento en la perfeccion de la estructura B2.

13
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Figura 1.5 Estructura B2 del compuesto FeAl mostrando los vectores de deslizamiento a baja
temperatura, <111> y para alta temperatura, <100> [67].

La aleacion FeAl40 es un compuesto rico en hierro que posee caracteristicas que lo
hacen un buen candidato para usos estructurales a alta temperatura. Mantiene una
tension de fluencia de 350-500 MPa a 500 °C disminuyendo a alrededor de 60 MPa
a los 827°C [24,64]. En la figura 1.6 se muestra el comportamiento de la tension de
fluencia para el FeAl como funcién de la temperatura comparada con otros
materiales. El FeAl posee un punto de fusion relativamente bajo (1340 °C) y un
elevado coeficiente de expansion térmica (21x10‘6/°C). Sus principales ventajas
sobre ofros compuestos intermetalicos son: Su buena ductilidad (1-5% de
deformacién a temperatura ambiente), excelente resistencia a la oxidacion, bajo
costo al contener solo Fe y Al, baja densidad (~6.1 g/em®) y conservacion de
materiales estratégicos [17]. También se ha encontrado una notoria sensibilidad al
cbntenido de Al. En particular se ha demostrado que un menor contenido de Al

mejora la ductilidad a temperatura ambiente (2% para el FeAl40) [68,69].
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Figura 1.6 Tension de fluencia del FeAl40 como funcién de Ia temperatura, comparada con
la de otros materiales [70,71].

Estudios recientes han demostrado el efecto negativo del medio ambiente en la
ductilidad. La fractura asistida por el medio ambiente, es tan importante como la
fractura en seco. En ciertos ambientes, aun los materiales mas tenaces y ddctiles
(acero inoxidable y aleaciones de cobre) pueden fallar en servicio sin deformarse

significativamente.

Se ha confirmado que la humedad en el ambiente es una de las causas principales
de la fragilizacion de estos compuestos. La fragilizacién por la humedad ambiental

se espera que involucre la reaccion [72]:

2AI+3H,03-5A103+6H +6e
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El hidrégeno liberado produce la fragilizacién justo en la punta de la grieta
provocando la propagacion de la misma. Mientras que el mecanismo propuesto para
la fragilizacién ambiental a temperaturas elevadas se asocia con el O; presente en el
ambiente [73]. E! mecanismo involucra la reaccion del oxigeno en la superficie, de

acuerdo con la reaccion:

4A1+30,52A1,03

Recientemente, se han hecho grandes esfuerzos por comprender y mejorar las
propiedades mecanicas a través del control de la microestructura, adicion de
elementos ternarios y mediante el control de los procesos de fabricacion. Se ha
demostrado que la fragilidad de estos compuestos no se debe a propiedades
inherentes al sistema, por lo que se hace necesario profundizar en los mecanismos
de deformacion y fragilizacion que se presentan en este tipo de materiales. La
ductilidad de los compuestos intermetalicos no solo esta relacionada a la
fragilizacién inducida por el medio ambiente, sino que también a su fragilidad
intrinseca. Los mecanismos responsables del efecto benéfico de los elementos de
aleacion pueden ser atribuidos a la modificacion de estos dos factores. La principal
esperanza en la ductilizacion de los comphestos intermetalicos es introducir
elementos que fortalezcan la cohesion de las fronteras de grano. Para que sean
efectivos estos fortalecedores de la frontera de grano, deben concentrarse en los
limites de grano. Hasta ahora s6lo el B ha mostrado efectos prometedores, junto

con la desviacion de la estequimetria de los compuestos intermetalicos.

La posible ductilizacion de este compuesto intermetalico permitiria su aplicacion en
usos estructurales con los beneficios economicos inherentes a la sustitucion de
materiales por uno mas barato y de menor densidad, manteniendo las propiedades
mecanicas y la resistencia a la oxidacion. Dentro de las posibles aplicaciones de

este material se encuentran [74]: material estructural sometido a temperaturas de
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500-800 °C, sistemas de sales fundidas, sistemas de escape automotrices,
calentadores de inmersion, intercambiadores de calor, camaras de conversion

catalitica, sistemas de conversién quimica y sistemas similares.

1.3 Comportamiento Mecédnico de los Aluminuros de Hierro.

La ductilidad, la maleabilidad y otras propiedades mecanicas de los materiales estan
relacionadas con la capacidad de fluir plasticamente bajo un esfuerzo. Los
compuestos intermetalicos generalmente presentan alta dureza y pobre ductilidad a
temperatura ambiente, pero muestran una mayor ductilidad a temperaturas

suficientemente altas.

Existe un grupo de variables metalurgicas que tienen efecto sobre la fenomenologia

de la deformacion plastica, dentro de estas se pueden mencionar:

Temperatura.- Influye en la tensién de fluencia, respuesta al flujo plastico, densidad
de dislocaciones, transicion orden / desorden, transicion de planos de deslizamiento
y modo de deformacion. Los modos de deformacién en los compuestos
intermetalicos muestran deslizamiento como en los metales puros e interaccién de

las dislocaciones con los atomos de soluto y procesos de difusion.

Velocidad de deformacién.- Los compuestos intermetalicos son sensibles a la
velocidad de deformacion, en algunos casos se muestra un incremento de la
ductilidad a velocidades de deformacion del orden de 1 s™ [48-50]. El incremento en
la ductilidad en los compuestos intermetalicos frecuentemente se ve acompanado
por un cambio en la morfologia de la fractura. EI cambio es atribuido a 1a inhibicién
de la fragilizacion ambiental en este rango dé velocidades de deformacion. Una
mayor velocidad de deformacion ofrece una trayectoria atil para el formado de

algunos sistemas intermetalicos. Esto es relevante porque los métodos de formado a
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alta velocidad de deformacion frecuentemente son faciles de implementar, pero son
poco usados.

Tamario de grano.- Su mayor efecto se vincula con la relacion de Hall-Petch.

La desviacion de la estequiometria en los compuestos intermetalicos frecuentemente
induce elevadas concentraciones de defectos puntuales (vacancias, atomos
substitucionales, intersticiales o combinaciones de estos defectoé) que distorsionan
el orden de la red. Los defectos puntuales con relativa poca movilidad, perturban la
regularidad de la estructura cristalina y la interaccién con la misma incrementa la
tensién requerida para iniciar el deslizamiento. Las vacancias y atomos
substitucionales aumentan Ié rapidez de difusién generando una disminucion de la

resistencia de composiciones no estequiomeétricas.

Debido a que la estructura ordenada cambia los vectores de translacion de la red, el
movimiento de las dislocaciones normales crea desorden. Sin embargo, las
dislocaciones se pueden mover en arreglos combinados o dislocaciones de super-

redes, separadas por frontera de antifase u otras fallas para preservar el orden {51],

esto se muestra en la figura 1.7.
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Figura 1.7 Esquema de una superdislocacion y su frontera de antifase asociada.
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En el desarrolio de las aleaciones FeAl como materiales estructurales, es necesario
un profundo conocimier{to del deslizamiento y de las propiedades de deformacion.
Especialmente, es necesario controlar las caracteristicas de fortalecimiento. Las
propiedades mecanicas de los aluminuros de hierro se ven afectadas por el
endurecimiento por exceso de vacancias, asi como por la dependencia positiva de la

tension de fluencia con la temperatura.

Los aluminuros de hierro muestran una dependencia positiva de la tension de
fluencia con la temperatura [81,82] sobre un rango amplio de la concentracion de

aluminio, sin tomar en cuenta el estado de ordenamiento.

Para la estructura B2 el comportamiento es similar que para los metales purcs con
estructura bcc [84-86]. Dependiendo de la temperatura, la direccién de deslizamiento
es <111> y los planos activos de deslizamiento pueden ser {110), (221), (321) [52].
La direccion reportacia para los compuestos intermetalicos con estructura B2; AuZn,

AuCd, MgTly LiTl es <100> [52].

Una superdislocacién con el vector de Burgers <111> se disocia en cuatro
dislocaciones de super-red en el FezAl y en dos dislocaciones de slper-red en el
FeAl para reducir la energia intrinseca de la dislocacion, donde a es el parametro de
red. Las dislocaciones parciales disociadas tienen b=a/4<111> en el Fe3Al y
b=a/2<111> y estan rodeadas por fronteras de antifase (FAFs) [84-92]. A mayor
temperatura, ocurre una transicién de deslizamiento de <111> a <100> [93-96]. En
algunos aluminuros con estructura B2, como el NiAl y el CoAl [97-99], son activadas
las dislocaciones en <100> en lugar de <111> debido a que su energia de activacion

es alta y por lo tanto, la disociacion no es favorable energéticamente.

Sin embargo, es indeseable que la energia de las FAF aumente con el incremento
de temperatura en el FeAl. En realidad, se ha encontrado que la energia de las FAF

disminuye a temperaturas elevadas [100]. La transicién en el modo de deslizamiento
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esta gobernado por el incremento en la resistencia al deslizamiento de las
dislocaciones en <111>. Por o tanto, es necesario un conocimiento detallado del
deslizamiento <111> para comprender las propiedades de resistencia de los

aluminuros de hierro.

La capacidad de deformacion plastica de los materiales se ve afectada por el
endurecimiento del mismo, por lo que es importante conocer los mecanismos de
endurecimiento de los compuestos intermetalicos. Los mecanismos de

endurecimiento de los compuestos intermetalicos incluyen:

1.3.1 ENDURECIMIENTO POR SOLUCION SOLIDA

Los factores espaciales, cristalograficos y electronicos de la estructura ordenada de
los compuestos intermetalicos son afectados de una manera similar a la que ocurre
en metales puros por la adicién de elementos en solucion sélida. Algunos casos
estudiados [70-72], son los elementos substitucionales, deformacion de la red,

microaleacidon e impurezas intersticiales.

1.3.2 ENDURECIMIENTO POR EXCESO DE VACANCIAS.

Los aluminuros de hierro contienen una alta concentracion de vacancias térmicas a
temperaturas altas. Esta concentracién aumenta con el incremento de aluminio [101-
105]. La entalpia de formacién de las vacancias es de 0.9-1.2 eV, que es muy similar
a la de los metales puros. En contraste, la entropia de formacion de vacancias es
extremadamente alta (S=6kg, donde kg es la constante de Boltzman) [106,107]. Esfa
es la raz6n de la alta concentracidon de vacancias a temperaturas elevadas.
Adicionalmente, los aluminuros de hierr6 tienen entalpias de migracion de vacancias
mas grandes, 1.5-1.8 eV [106,107]. Entonces, la mayoria de las vacancias térmicas
son retenidas facilmente durante un enfriamiento rapido. Contrastando con los
metales puros, cuya entalpia de formacién es mas grande o igual a la entalpia de

migracion. Consecuentemente, la concentracion en exceso de vacancias muestra la
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misma dependencia con la concentracion de aluminio que la mostrada por las
vacancias termicas [10i,108]. Ha sido reportado que las vacancias formadas en el
FeAl B2 se forman predominantemente en la subred del hierro, junto con una alta
cbncentracién uniforme de atomos en antisitios sobre cualquiera de Ias dos subredes

[105,109-112].

El endurecimiento por exceso de vacancias es importante a temperaturas bajas en
las aleaciones de Fe-Al, particularmente en las de estructura B2. A partir de que
Nagpal y Baker reportaron la dependencia de la dureza con la composicién y la
velocidad de enfriamiento se ha dado gran interés en este fenémeno [113]. Este
fendbmeno fue reportado primero por Rieu y Goux [114]. Ellos revelaron que un FeAl
B2 enfriado rapidamente desde temperaturas elevadas, retiene una alta
concentracion de vacancias térmicas y que estas aumentan la dureza del FeAl B2.
Debido a que la concentracion en exceso de vacancias aumenta con el incremento
del contenido de aluminio, las propiedades de resistencia del aluminuro de hierro
poseen una fuerte dependencia de la composicion, aun si las muestras tienen la
misma historia térmica [101,113-115]. Ademas, hay una relacion lineal entre la
dureza vy la raiz cuadrada de la concentracion de vacancias en exceso [101]. El
aumento en la dureza induce un incremento de la tension de fluencia y la tension de

corte critica [116-119].

En monocristales homogeneizados de Fe-33 y 44 %Al, deformados a temperatura
ambiente en condiciones de tensién [120], muestran deslizamiento de Liiders. El
deslizamiento es heterogéneo por el endurecimiento generado por el exceso de

vacancias.

El efecto de la velocidad de enfriamiento sobre la dureza no es tan marcado a
concentraciones de aluminio menores de 35% [113]. Los resultados de las

propiedades de tension de monocristales muestran un efecto marcado de la
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velocidad de enfriamiento aun para el Fe-33Al. Por otra parte, los monocristales con
una reduccion de vacancias térmicas son relativamente dictiles. Elongaciones de
mas de 30% fueron observadas a temperatura ambiente en monocristales de FeAl,

[121] pero elongaciones tan altas no han sido obtenidas en policristales.

1.3.3 ENDURECIMIENTO SECUNDARIO.

Mientras que la concentracion de vacancias en exceso es disminuida por un
| recocido intermedio [113,114,122], la reduccién de estas vacancias resulta en varios
defectos. Hay aproximadamente cuatro clases de defectos: Falla plana compleja
(FPC) en el plano (100), FAF en el plano {111}, superdislocaciones en <111> y
dislocaciones en <100>. Las FPCs son una falla plana que tienen FAF y fallas de
apilamiento (FA) y sélo han sido observadas en aleaciones FeAl35 con adiciones de
boro [123]. Lamentablemente , la estructura atémica y los mecanismos de formacion
de las FPCs no son aun bien comprendidos. Las FAF en (111) han sido observadas

en aleaciones con contenidos de 35-42%Al [105,123-125].

La formacién de las FAF durante tratamientos térmicos a-temperaturas intermedias,
es interpretada como el resultado de la contraccién de la red por la reduccion de
vacancias en los planos (111) [103]. Esta formacién de FAF implica que la energia
es mas baja en el plano (111) que en cualquier otro plano, esta implicacion esta en
buen acuerdo con los resultados de Flinn [87]. El tamafio, distribucién y planaridad

de las FAFs son afectadas por los elementos aleantes [103].

En las aleaciones FeAl40 [124] y FeAl42 [a115,126] se han observado
superdislocaciones, pero no asi FPCs. Se han encontrado cavidades, formadas
probablemente por aglomeracion de cavidades, asi como dislocaciones <111> o
<100> en FeAl43 [126] y en FeAld45Ni0.1 [127]. A composiciones cercanas a la
estequiométrica son predominantes las dislocaciones <100>. Estas observaciones

indican que el tipo de defectos formados por la disminucion de vacancias depende
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de la concentracion de aluminio asi como de la historia térmica. El aumento en la
concentracion de defectos secundarios induce un incremento en las tensiones
residuales. Por lo tanto, la tension de fluencia también es incrementada por estos
factores, pero es mas sensible al endurecimiento por exceso de vacancias que por

endurecimiento secundario [128].

1.3.4 EFECTO DE ELEMENTOS TERNARIOS.

El modo de fractura de las aleaciones policristalinas FeAl depende de la
concentracion de aluminio. En general, el FesAl y el FeAl rico en hierro (con menos
del 40% de aluminio) presentan fractura de modo transgranular. El Fe;Al tiene buena
ductilidad y muestra deformaciones de ~12% a temperatura ambiente bajo
condiciones de vacio, pero es fragilizada por el medio ambiente [129,130]. En las
aleaciones de FeAl la resistencia al clivaje es disminuida por la presencia de
hidrogeno, promoviendo el modo de fractura transgranular. McKamey y otros
investigadores encontraron que la fragilizacion ambiental puede ser aliviada en algun

grado mediante adiciones de cromo [131,132].

Las aleaciones de FeAl con contenidos mayores a 40% de aluminio tienen el modo
de fractura transgranular y son menos ductiles que el FesAl. El FeAl policristalino es
también menos sensible al efecto ambiental como resultado de su poca resistencia
intrinseca de cohesién [133]. Sin embargo el FeAl muestra una relativa buena
ductilidad a altas velocidades de deformacién (10 a 100 s™) a pesar de fracturar
intergranularmente [134], sugiriendo que el FeAl policristalino también es afectado
por el medio ambiente. La fragilizacion ambiental del FeAl ha sido comprobada
usando monocristales [135]. El endurecimiento por exceso. de vacancias también
induce una fragilizacion drastica del material [116,119]. Para inhibir la fragilizacion
por exceso de vacancias, se ha estudiado el efecto de elementos aleantes (Cu, Ni,

Co, Mn, Cr, y Ti) sobre el endurecimiento. [136,137] Aunque la adicién de un tercer
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elemento alivia el endurecimiento por exceso de vacancias este se ve acompafiado
por endurecimiento por solucion sélida, lo cual reduce la elongacion adn cuando el

modo de fractura cambia de intergranular a transgranular [138].

1.3.5 ENDURECIMIENTO POR DEFORMACION

Los aluminuros de hierro tienen altas razones de endurecimiento por deformacion (1-
10 GPa) [118,139-142]. Generalmente, las aleaciones ordenadas tienen razones de
endurecimiento por deformacién mas altas que Ias_aleaciones desordenadas, debido
a la interaccion de las FAF con las dislocaciones {87,143). Leamy y Kayser [88]
describieron esquematicamente el proceso de interaccion FAF - dislocacion en una
super-red DOs y discutieron la contribucién de los dominios de antifase (DAFs) a la
tension de fluencia del FesAl. Posteriormente, el endurecimiento por deformacion del
FesAl fue interpretado en términos de energias de FAFs [89]. Basados en
observaciones recientes de Yoshimi et. al. en el microscopio electronico de
transmisién, el bloqueo de FAF [142] y la formacién de tubos de FAF se considera
que aumentan el endurecimiento por deformacion en el FeAl. En contraste, el exceso

de vacancias reduce la razén de endurecimiento por deformacion.

1.3.6 DEPENDENCIA POSITIVA CON LA TEMPERATURA DE LA TENSION
DE FLUENCIA.

Desde los 50°s se ha observado una dependencia creciente de la tension de fluencia
con la temperatura en varios compuestos intermetalicos. En el caso de los
aluminuros de hierro, es bien sabido que el FesAl DO; presenta un comportamiento
anémalo en la tension de fluencia relacionado con la transformacion cristalina
DO5;—B2 [145,170-172]. El comportamiento anémalo del FeAl B2 no fue revelado
hasta hace poco tiempo, debido a que el endurecimiento por exceso de vacancias

enmascaraba su presencia [146].
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El primer indicio del comportamiento anoémalo de la tension de fluencia en FeAl B2
fue encontrado en la aleacion Fe-Al37-2Ni en 1987 [147]. Posteriormente, también
se encontrd un comportamiento anémalo en la aleacién policristalina Fe-Al40+B
- [148] y en la aleacion Fe-40Al policristalina con granos grandes y alargados

solidificada direccionalmente [149].

Desde los trabajos realizados por J. Guo et al. [148-151], este comportamiento
inusual de la tension de fluencia ha llegado a ser uno de los tdpicos mas discutidos
de las aleaciones FeAl B2. Como se ha visto, la dependencia positiva de la tension
de fluencia con la terﬁperatura en el FeAl no se presenta a temperaturas bajas y se
presenta a temperaturas intermedias. En los trabajos realizados por Kyosuke y
Hanada [121,151], para aleaciones con ~40%Al ia temperatura de inicio del
incremento de la tension de fluencia (T1) con el incremento en la temperatura se
encuentra entre 0.37T¢ (0.35 Tm) y 0.44T. (0.41 Tw), y la temperatura pico se
encuentra entre 0.51T. (0.47 Ty) y 0.59T. (0.55Tw), donde T. es la temperatura
absoluta de transformacion B2—5A2 y T, Ia temperatura de fusion en el diagrama de

fases [152].

La tension de fluencia de la aleacion FeAl25.8 también muestra un pico simple. Sin
embargo, la temperatura pico situada justo por encima de T. y deberia estar por
debajo de T.. Esto sugiere que la anomalia en la tensién de fluencia no solo es
inducida por la transformacion de fases sino que hay otras causas. Las temperaturas
pico han sido reportadas por varios autores [96,100,121,145-151,153-163]. La
anomalia en el comportamiento de la tensién de fluencia puede observarse en todo
el rango de concentraciones de aluminio. Para las aleaciones cbn contenidos
menores a 30% de aluminio los datos para T, se localizan alrededor de ios 800 K
con una dispersion pequefia. Las transformaciones de primer orden y segundo orden
(DO3/B2) son reconocidas como una de las posibles causas de la buena

reproducibilidad de las temperaturas pico a bajas concentraciones de aluminio. Sin
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embargo, a concentraciones mayores a 30% Al, pocos datos para aleaciones
binarias se sitlan por encima de la temperatura de transformacion [100,150,161].
Las temperaturas pico observadas no estan asociadas con la transformacion de
fase. En estudios realizados con monocristales [151], se encontré que la T, esta
asociada con la temperatura de transicion de sistemas de deslizamiento. Mas aln, el
sistema de deslizamiento <111> es activado predominaniemente en las primeras
etapas de la deformacion plastica hasta la T y la direccion de deslizamiento cambia

a <100> durante la deformacién a T [164].

Todos estos resultados indican que la anomalia en la tension de fluencia es inducida
por el incremento en ia resistencia al deslizamiento de las dislocaciones <111>
conforme aumenta la temperatura. Por lo tanto, se espera que opere un mecanismo
comin de endurecimiento diferente a la transformacion de fase sobre las
superdislocaciones en todo el rango de composiciones, independiente del estado de
ordenamiento. Mientras que la tension de fluencia es gobernada por la tension de
corte critica por encima de T, en el deslizamiento <111>, T, esta determinada por la
interseccion de las curvas de tension de fluencia versus la temperatura para el
deslizamiento en <111> y <100>. Por encima de T, la tension de fluencia disminuye
rapidamente, indicando un debilitamiento drastico de la tension de deslizamiento de
<100>. De acuerdo con esto, aumentando la resistencia al deslizamiento en <100>
deberia mejorar la resistencia a temperaturas elevadas. Para la fase ordenada DOs;
deber ser posible incrementar la temperatura de transformacion DO;—B2. Las
adiciones de Ti y Mo son efectivas en modificar el desempefio del FesAl a

temperaturas elevadas [165].

Para explicar la anomalia de la tension de fluencia en el FeAl se presentaron varios
modelos: anclamiento de deslizamiento cruzado (ADC) [100], bloque de
escalamiento local (BEL) [166,167] y endurecimiento por vacancias [168]. En los dos

primeros modelos se apunta a preferencias energéticas debido a la anisotropia de la
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energia de la FAF. La recuperacion se activa gradualmente conforme se aumenta la
temperatura por encimé de T4, haciendo evidente la aceleracién de la difusidn
atébmica en este rango de temperaturas [164]. En cualquier caso, el cambio en la
estructura interna de las superdislocaciones <111>, incluyendo la interaccién de
estas con las vacancias, genera una fuerza de anclamiento en contra del movimiento
de las dislocaciones. Un mecanismo concluyente de la anomalia en la tensién de

fluencia aun no ha sido establecido.

La cohesividad de las fronteras de grano tiene un papel importante en el
comportamiento plastico de los compuestos intermetalicos policristalinos. El
endurecimiento de la frontera de grano en las aleaciones ricas en el elemento mas
reactivo [52], esta relacionado con la concentracion de oxigeno y/o nitrégeno en la

frontera de grano.

El endurecimiento por exceso de vacancias es una propiedad intrinseca de los
aluminuros de hierro y reduce su ductilidad, especialmente en el FeAl B2. No ha sido
propuesto ningin método que alivie la fragilizacién por exceso de vacancias.
Tampoco hay una interpretacion convincente del endurecimiento por exceso de
vacancias en los aluminuros de hierro. En el FesAl el endurecimiento por exceso de
vacancias es menos severo que en el FeAl, aunque la menor densidad del FeAl es
mas atractiva para aplicaciones estructurales. Los aluminuros de hierro presentan
una dependencia positiva con la temperatura de la tension de fluencia en todo el
rango de concentraciones de aluminio independiente del estado de ordenamiento.
La resistencia al deslizamiento en <111> se incrementa con la temperatura y adn no
se presenta un mecanismo fisico concluyente de este fenémeno. Entonces, el
increménto en la resistencia al deslizamiento en <100> debe ser considerado como

una ruta de mejorar |a resistencia a temperaturas altas en los aluminuros de hierro.
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1.4 Materiales compuestos de matriz intermetalica.

El uso de particulas dispersas para mejorar las propiedades mecanicas de los
metales a temperaturas elevadas fue reportada para el tungsteno con adiciones de
torio en 1910 por Coolidge [53]. Una aleacion sinterizada de polvos de aluminio fue
desarrollada en 1952 por un grupo de investigadores suizos, esta fue la primera
aleacion endurecida con particulas dispersas de 6xido [54]. El principal logro de este
trabajo, fue la incorporacion de particulas dispersas de AlO; en la matriz de polvos
de aluminio. Una de las caracteristicas importantes de estos materiales endurecidos
por adicién de particulas dispersas, fue el incremento de las propiedades mecanicas

con el incremento del contenido de las particulas hasta 12-15% en peso de AlOs.

En 1970, Benjamin [55] reportd el empleo de la técnica de aleacion mecanica en la
fabricacién de una superaleacion endurecida por dispersion de particulas de oxido.
Desde entonces se han sintetizado una gran variedad de materiales endurecidos
con diferentes tipos de particulas dispersas, conocidos como materiales compuestos

de matriz metdlica 6 matriz intermetalica.

La resistencia mecanica a aita temperatura y la estabilidad térmica asociada con
estos materiales, generalmente se derivan de la presencia de particulas de dxidos
refractarios (Al2O3, Y203, Six0, étc.) con tamafos menores a 0.1 um, las cuales
deben ser distribuidas uniformemente en la matriz del producto consolidado. En el
caso estudiado por Feng y Michel [56] no encuentran diferencias microestucturales
entre los materiales tratados por HIP o forja de MoSi»+SiC, y también observaron la
emision de dislocaciones desde la intercara MoSiz/SiC,. Asi como una distribucion
heterogénea de las dislocaciones. La rhorfologia de la estructura de las

dislocaciones las dividen en tres grupos: a) individuales, b)arreglos y c) redes.
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Los resultados de los estudios de N. Hansen et. al. [57] sugieren que la presencia de
las particutas de refuerio afecta significativamente la recuperacién y recristalizacion,
especialmente en los materiales compuestos de base Al. En esta direccidn se han
desarrollado los materiales compuestos de matriz intermetalica, como una alternativa
de materiales estructurales del futuro [58]. Se espera que los refuerzos mejoren las
propiedades mecanicas de la matriz intermetalica, tanto a baja temperatura como a
alta temperatura [59]. Esta mejora es probable que sea producida mediante varios

mecanismaos:

Una segunda fase mas fragil genera intercaras, a lo largo de las cuales, las grietas
pueden ser desviadas. Resultando en un incremento en |la energia de propagacion
de las mismas. Las particulas proveen un medio de inhibir el movimiento de las

dislocaciones y/o la migracién de los limites de grano.

El FeAl40 es susceptible de reforzarse con particulas de alimina, aumentando su
resistencia a alta temperatura [60]. El Al,O; presenta una buena compatibilidad con
el FeAl40 debido principalmente a la estabilidad quimica de la interfase, aunque

presenta problemas de incompatibilidad en el coeficiente de expansién térmica [61].

1.5 Fronteras de grano en los metales.

Desde el descubrimiento del efecto benéfico del B en el incremento de la ductilidad
del intermetalico NizAl [173,174], se ha despertado un gran interés en estudiar los
fenémenos en las fronteras de grano [175,176]. Es necesaria entonces una revision

de la teoria generada alrededor de las fronteras de grano.
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El estudio de los micromecanismos de la fractura de las fronteras de grano en los
metales y aleaciones tiene una fuerte influencia metalurgica. Los principales

objetivos de estos estudios son asistir en:

o Eliminar material que fallaria prematuramente.

« Desarrollar materiales mas fuertes y menos susceptibles a failas en servicio.

¢ Proporcionar una guia de fabricacion y operacién de estructuras altamente
tensionadas.

e Desarrollar modelos fisicos en ingenieria de modos de fractura para ser
usados en ingenieria de disefio y analisis de seguridad.

Casi todos los modos de fractura en los metales (elastico, coalescencia de poros,
ambiental, fatiga y termofluencia) pueden seguir las trayectorias marcadas por las
fronteras de grano. Las fronteras de grano son una fuente de debilidad en
condiciones de termofluencia. En los metales, las formas de fractura dependen de
manera critica del delicado balance entre la separaciéon atémica en el campo de
tensiones en la punta de la grieta y la disipacion de la tension por deformacion

plastica.

Algunas fronteras de grano inherentemente tienen una baja resistencia de cohesion,

como las de metales-solidos idnicos y metales-sélidos divalentes.

Algunas fronteras .de grano de compuestos intermetalicos son inherentemente
débiles. Por lo que se han desarrollado esfuerzos considerables en tratar de superar
el problema que ha retrazado la introduccién de toda esta nueva gama de

aleaciones refractarias resistentes a la oxidacion [191].

Cualquier frontera puede ser descrita por un plano particular del cristal 1 que es
colocado sobre otro plano particular del cristal 2 en el plano de la frontera y esta es
formada por la unién de dos granos manocristalinos en un agregado policristalino.

En 1940, Burgers [192] presenté su modelo de la frontera de grano conocido como
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el modelo de dislocacion, este se ilustra esquematicamente en la figura 1.8. En el se
mostraba por primera vez que los campos de deformacion elastica asociados con

dislocaciones podrian acomodar la desorientacion entre dos granos.

La frontera mostrada en la figura 1.8 es simétrica y de bajo angulo, presenta una red
cubica simple con parametro de red b y consiste de dislocaciones de borde
espaciadas homogéneamente a una distancia d. El vector de Burgers de cada
dislocacion es de magnitud b. Para valores pequefios de 6, la desorientacién entre

los dos granos esta dada por:
6=b/d

Para valores de 6>15° el modelo pierde su significado fisico, porque en estas
condiciones, las dislocaciones estan tan cerca que los campos de desplazamiento

elastico pierden sus caracteristicas.

Figura 1.8 Esquema del modelo de dislocacion de Burgers [192] de una frontera simétrica de bajo
angulo en una red clbica simple con parametro de red b. La proyeccion es en la direccién <100> y es
paraiela al eje de rotacion de la desorientacion.

La frontera esta caracterizada por los grados de libertad macroscopicos y

mesoscopicos [177]. En su forma ideal, la frontera es planar y esta definida por la
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desorientacién de los granos en ambos lados de la frontera (dos grados de libertad
para el eje de desorientacion y uno para el angulo de desorientacion) y el plano de la
interfase (dos grados de libertad). El movimiento del cuerpo rigido de manera
paralela perpendicular al plano de la frontera comprende tres grados de libertad
[177). Las fronteras, en general no son planas y pueden mostrar una curvatura
congruente con la energia del sistema. Es practica comun describir las fronteras de
grano por la desorientacion de un grano con respecto a otro. Es conveniente el uso
de la notacién eje-angulo para determinar el eje de rotacion, u y el angulo de
rotacion, © , necesarios para transformar uno en otro. Se consideran dos redes
cristalinas desorientadas una respecto de la otra y se permite la interpenetracion. En

la figura 1.8, u es normal a ia superficie del papel.

A ciertos pares de eje-angulo las redes forman patrones especiales caracterizados
por la notacién del modelo de redes de sitios de coincidencia (RSC, o bien CSL en
inglés). En una desorientacién hay coincidencia entre una fraccion de los atomos de -
ambas redes. E! reciproco de la fraccion de atomos en coincidencia en la red es
conocido como el valor n y la desorientacion se indica como Zn. En la figura 1.9 se

muestra una frontera de grano con 3.

Q O (]
L |111 ™ [=] D
kh21)y o o
a o o
° [+]
=} a
O————————— == Qe — - m = -0 -
a o
] o
-] o o
Y1d), © o
! fn, o 4]
Q i) ]

Figura 1.9 Frontera de grano con Z3.

El valor de n siempre es impar y para fronteras de grano inclinadas simetricamente

(fronteras donde el plano contiene el eje de rotacion y bisecta el angulo de rotacipn).
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El valor de n puede ser calculado conociendo el plano de la frontera (hkl).

n=h2+k2+[2 Para h2+k2+[2 = impar y
n=Ye(h2+k2+12)  Para h2+k2+2 = par

para inclinacién asimétrica de la frontera de grano, n puede ser calculada de:
n=(h2+k2+12)y/(h2+k2+2),

Donde los subindices 1 y 2 indican los planos de los granos que generan la frontera
de grano. Debe enfatizarse que la notacién de RSC es geométrica solamente y
desprecia el plano de la frontera de grano y los grados de libertad mesoscopicos.
Consecuentemente, no debe esperarse que las propiedades macroscépicas deben
correlacionar necesariamente con el valor de £n. Sin embargo, hay evidencia de que

esta correlacion existe para algunas propiedades.

Las fronteras de granos se agrupan en categorias como: Bajo y alto angulo, giradas
e inclinadas y especiales y aleatorias. La primer categorias esta basada en la
estructura y en criterios de energia mientras que las Gltimas dos categorias se/basan
estrictamente en criterios de. naturaleza geométricos. Por convencion [178], para
cristales clbicos se consideran fronteras de anguio bajo cuando 6<15° y de angulo
alto cuando 6>15° este es el angulo al cual no es posible discernir bien la

separacion de las dislocaciones que forman la frontera [179].

Estrictamente hablando, las fronteras especiales son fronteras que tienen valores
bajos de Zn y exhiben propiedades especiales, estas se presentan en angulos bien
definidos [180]. Pero ha sido mostrado que fronteras con valores cercanos y exactos
a la desorientacién Zn pueden mostrar propiedades similares. El rango del angulo
AB: en que se acepta que la frontera muestra un comportamiento similar a zn,

normalmente se calcula como:

AB=AQ, ™
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Donde A8, es un angulo constante, fijada por Brandon [178] y m es un coeficiente de

ajuste.

En ia tabla 1.1 se da una lista de los criterios que han sido propuestos en la literatura
(178, 181-'183]. De entre estos, ¢l mas ampliamente empleado es el criterio de

Brandon [178].

Tabla 1.1 Criterios para la aceptacién de angulos.

A8, m Referencia
15 112 Brandon
- 213 Pumphrey
- -1 Yshida y MclLean
- -5/6 | Palumbo y Aust

No todas las fronteras que reunen estos requisitos muestran las propiedades
especiales. En general, las fronteras eépecialés son aquellas fronteras con X<29
[184]. Otras fronteras, incluyendo X>29 son consideradas aleatorias. Esta
separacion de fronteras especiales y aleatorias a £29 ha sido deducida sobre la
base de experiencia de correlacionar fracciones especiales con propiedades
especiales (1<E<29/nimero total de fronteras) [184]. La distribucion de fronteras
como funcién de T es llamado el caracter de distribucion de las fronteras de grano.
La correlacion de las propiedades con T es problematica en primera instancia, por
gjemplo, a I3 las maclas coherentes siempre tienen propiedades especiales,
mientras que las maclas incoherentes no las presentan a este mismo valor de I. La
diferencia entre estos dos casos es por supuesto el plano de la frontera de grano.
Randle [185] en una revision reciente de la literatura con relacion al papel de la
frontera de grano en policristales cubicos encontré una correlacion del plano de la

frontera de grano con la segregacion, precipitacion, energia, y fractura. Ese trabajo
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indica que la caracterizacion de la desorientacién es necesaria pero no es suficiente

para realizar una correlacién detallada con las propiedades.

La asignacion de los valores de X a fronteras especificas se realiza en acuerdo con
el metodo desarrollado por Kokawa et. al. {186] y Lim y Raj [187]. Este método
requiere la evaluacion del valor de A8, que corresponde al angulo de desviacion mas
cercano a la orientacion de coincidencia exacta de una frontera en particular, donde
A8 se define a continuacion. Cuando los angulos de desviacién de los ejes de
rotacion y el angulo de rotacion de una orientacion de coincidencia exacta son ABqy

AB, respectivamente, A6 esta dado aproximadamente por:
AB=2tan(tan(A0,/2)+tan?(A0,/2))>

De acuerdo con el criterio de Brandon {188] el angulo de desviacién maxima que

puede ser acomodado por una frontera esta dado por:
AB=15(2)%° (en grados)

El criterio de Brandon no es solo una formula empirica [189)] esta puede ser derivada
basandose en la correlacion entre el vector de Burgers de las dislocaciones de

frontera de grano y el valor de T de las fronteras cercanas de coincidencia.

Por lo tanto, el parametro A0/A8., [190] puede ser usado como criterio para
determinar la ocurrencia de coincidencia con A8/A8. menor o igual a 1, indicando que

la asignacion de una X es valida. Inversamente, si AB/A0; >1 la frontera se considera

como una frontera aleatoria.

Un estudio reciente de la distribucion del caracter de las fronteras de grano en FeAl

[193] muestra una correlacion entre esta y la fractura intergranular.
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1.6 Nuestro caso de investigacion

Los compuestos intermetalicos FeAl se reconocen como materiales con un alto
potencial para aplicaciones a alta temperatura. Estos pueden sustituir
ventajosamente a algunos de los materiales empleados hasta ahora, con las
ventajas economicas inherentes a la sustitucion de materiales por uno de menor
densidad y costo. Pero, su pobre ductilidad a temperatura ambiente ha restringido su
uso en las aplicaciones donde potencialmente son mejores que los materiales
convencionales. Las mejoras obtenidas en algunos sistemas ofrecen un panorama

alentador para este material.

La adicion de B y Zr en el sistema Fe-Al ha mostrado un mejoramiento en las
propiedades mecéanicas modificando el modo de fractura de casi completamente
intergranular a un modo de fractura mezclado intergranular-transgranular. El efecto
de los elementos microaleantes ha sido interpretado en términos de modificacion de
los mecanismos de deslizamiento y de las propiedades de las fronteras de grano.
Estas adiciones combinadas con procesos alternos de fabricacion (atomizacion-
depositacién sumado con el proceso de forja), deben tomar ventaja del refinamiento
de grano, de la extension de la solubilidad, de la posibilidad de producir un material
corﬁpuesto de matriz intermetalica y de la mayor velocidad de deformacién durante

la forja.

El futuro de los compuestos intermetdlicos depende de la comprension vy
entendimiento del origen de las propiedades y desempefio obtenidas por un mejor

control de la composicion quimica y un mejor control de los procesos de fabricacion.
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1.6.1 Objetivos

Los objetivos del presente trabajo son:

a) Investigar el potencial de la solidificacién rapida por atomizacion/depositacion
como ruta deseable en la fabricacion del compuesto intermetalico FeAl para mejorar
su ductiidad a temperatura ambiente y sus propiedades mecanicas a alta
temperatura, asi como el efecto de la adicién de B y de particulas de altmina

durante este proceso.

b} Investigar las propiedades microestructurales de aleaciones intermetalicas del
sistema Fe-Al haciendo énfasis en la caracterizacién de defectos como segregacion,
precipitacion, porosidad y microagrietamiento. Esta investigacién abarca
comparaciones de muestras atomizadas y depositadas con muestras de colada,
tratadas térmicamente y deformadas plasticamente a alta temperatura.
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Capitulo 2. Procedimiento Experimental

En este capitulo se tratard de manera general el procedimiento experimental, en

cada capitulo siguiente se tratard de manera méas especifica.

La composicién de los compuestos intermetalicos juega un papel muy importante en
las propiedades mecanicas de los compuestos intermetalicos del sistema Fe-Al. La
composicion de las aleaciones fabricadas fue seleccionada sobre ia base del efecto
benéfico de un mayor contenido de Fe, ademas de realizar las modificaciones en la
composicion quimica con adiciones de B y Zr como microaleantes. También se
fabricaron por atomizacién-depositacion y algunas muestras se fabricaron con
adicion de particulas de Al,Q;. En la fabricacion de las diferentes aleaciones se
recibié apoyo técnico de varias instituciones, a las que se les reconoce su

contribucion.

En la fabricacion de las aleaciones se empleo Fe y Al con una pureza de 99.99%.

Las muestras fabricadas incluyen:

. Solidificacion por atomizacion-depositacion en substrato metalico enfriado por
agua, con y sin adiciones de B y particulas de Al,O3 con tamafio promedio de
3 um. '

. Compactacién de las muestras atomizadas y depositadas por compresion
isoestatica en caliente (HIP).

. Colada por gravedad.

La adicion del B y el Zr se realizd durante el proceso de fusién. Las técnicas de
solidificacion empleadas en la fabricacion de las aleaciones se indican a

continuacion:
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Capitulo 2
. Fusion por induccion (IFUNAM) y arco eléctrico (ORNL), seguido por
solidificacién por:
. Colada en lingote metalico con recubrimiento refractario (IFUNAM).

. Colada en molde de grafito a 300 °C (ORNL).

. Solidificaciéon por atomizacién y depositacion (UC-I).

2.1 Aleaciones fabricadas

En la tabla 2.1 se presenta una relacion de las aleaciones fabricadas.

Tabla 2.1 Aleaciones fabricadas.

Aleacion Proceso Instalaciones
FeAl Colada por gravedad ORNL

FeAl 40%at. Colada por gravedad IFUNAM-ORNL
FeAl 40%at.-Zr 0.02%at. Colada por gravedad IFUNAM

FeAl 40%at.-Zr 0.1%at.-B 0.005%at. Colada por gravedad ORNL

FeAl 40%at.-Zr 0.025%at.-B 0.005%at.  Colada por gravedad ORNL

FeAl 40%at. Atomizada-Depositada Uc-I1

FeAl 40%at.-B 0.1%at. Atomizada-Depositada UC-I

FeAl 40%at.-B 0.1%at. Atomizada-Depositada/HIP uc-!

FeAl 40%at.-B 0.1%at.+Al, 03 Atomizada-Depositada UC-|

FeAl 40%at.-B 0.1%at.+Al;0, Atomizada-Depositada/HIP UcC-l

Donde:

ORNL Qak Ridge National Laboratories.

IFUNAM Instituto de Fisica, UNAM. Laboratorio Cuernavaca.

UC-I Universidad de California, Irvine.
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2.2 Forja del compuesto intermetélico FeAl.

El corte de las muestras se realizé por electro-erosion, en cubos de 1 ¢cm de arista.
Las muestras cortadas se deformaron con un martillo de forja de caida libre en
diferentes atmésferas con temperaturas previas a la forja en el rango de la transicion
def modo de deslizamiento (400-1100°C). Se controlara la energia de impacto, y la
atmosfera en que se realizan las pruebas. En la figura 2.1 se muestra el esquema
del martillo de caida libre. La energia de impacto se controla con la altura de la
muestra al martillo. El proceso de forja en martillo de caida libre se realiza con el

monitoreo de la curva de enfriamiento a partir de la salida del horno.

Figura 2.1 Diagrama esquematico del martillo de caida libre empleado para realizar la forja
del compuesto intermetalico FeAl.
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En las pruebas de forja con atmésfera controlada, se encapsulan las muestras con el

dispositivo mostrado en la figura 2.2, en el que se establecen condiciones de vacio y

puede realizarse una purga con €l gas Ar antes de ser selladas.

=3
THERMQ GAUGE

TUBERIA DE CuaRZQ

Figura 2.2 Diagrama esquematico del sistema empleado para encapsular las muestras

en una atmosfera controlada.

Debe hacerse notar que el proceso de forja posee una razén de deformacion mayor

a la razdén de deformaciéon lograda en pruebas de tensién y compresion. La

deformacién durante la forja puede ser considerada como deformacion por impacto.

El mecanismo de la deformacién por impacto debe ser diferente de los mecanismos

prevalecientes durante pruebas de tension o compresion.

2.3 Caracterizacion microestructural.

El corte de las muestras se realizd por electro-erosion, corte abrasivo y disco de

diamante.

La preparacion metalografica se realizé con lijas de los nimeros 80, 120, 240, 320,

400, 500 y 600. El pulido grueso se realizé con pafio de lona y alimina con un

tamafio de grano de 1 pm, el pulido fino se realizé con pafio de microcloth y alumina
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con tamanos de particula de 1 um, 0.3 um y de ser necesario 0.05 um. Los reactivos

utilizados para revelar la microestructura fueron:
Gliceregia.- Glicerina, HNO3 y HCI en proporcion 3:2:1

Keller.- HF, HCI, HNO3 y H20 1, 1.5, 2.5 y 95 ml respectivamente

Las facilidades utilizadas durante la caracterizacion de las muestras fabricadas y
deformadas son: microscopio 6ptico Olympus PMG3, microscopios electrénicos de
barrido (MEB) JEOL JSM-T200 y JSM-6400. Este ltimo equipado con sistemas de
analisis de energia dispersiva de rayos X (EDS) y de longitud de onda de rayos X
(WDS) y microscopio electronico de transmision (TEM) JEOL 2010 equipado con
EDS. También se cuenta con todo el equipo necesario para la preparacién de
muestras para el TEM, como son: cortador de muestras de 3 mm de diametro,
adelgazador mecanico para generar la superficie concava requerida, equipo de

electropulido de doble chorro y molino de iones.

El reactivo empleado en la preparacion de la s muestras para su observacion en el
TEM es una solucién al 10% en volumen de HCIO, en alcohol etilico absoluto o en

acido acético glacial.

Con estas técnicas se realiz6 la caracterizacion de la microestructura, la formacién
de grietas, ruta de fractura y con la ayuda del sistema de microanalisis EDS se
analizaran la segregacién, segundas fases, precipitados, etc. En el TEM se

caracterizo la red cristalina de los compuestos intermetalicos.

Mediante difraccion de rayos X (Siemmens D5000) se completo la caracterizacion de

la red cristalina de las aleaciones producidas.
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2.4 Propiedades Mecanicas.

La caracterizacion mecanica de las aleaciones producidas se realizo con mediciones
de dureza y microdureza. Cuando fue posible obtener muestras adecuadas, se
realizaron pruebas de compresién a temperatura ambiente de acuerdo al método de
prueba estandar ASTM E-9 [1]. La evaluacién de los cambios en las propiedades
mecanicas como consecuencia del proceso termomecanico realizado es importante

medir el efecto de las variabies introducidas en la fabricacion del FeAl40.

Adicionalmente, se realizaron estudios en las muestras fabricadas y procesadas por
forja en el microscopio de fuerza atomica (AFM). En donde se estudiaron las zonas

deformadas en las diferentes muestras con esta nueva técnica.

2.5 Referencias.

1. Methods of Compression Testing of Metallic Materials at Room Temperatures. Designation: E
9-89a. Annual Book of the American Society for Testing and Materials Standards, Vol. 03.01
(1996).
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Capitulo 3. Fronteras de grano en el FeAl.

Las aleaciones ordenadas del sistema Fe-Al han recibido una atencion considerable
durante los ultimos afios, debido a su posible empleo estructural a temperaturas
elevadas. El aluminuro de hierro con estructura B2, es también atractivo desde el
punto de vista de su baja densidad y también son considerados prometedores como
matriz en sistemas compuestos reforzados con fibras o particulas [1]. Sin embargo,
su pobre ductilidad impide la aplicacién potencial de este material. Los aluminuros de
hierro muestran preferentemente un modo de fractura intergranular a temperatura
ambiente [2], lo cual indica la importancia de las propiedades de la frontera de grano
en el comportamiento mecéanico de estos policristales.

Es bien sabido que el tipo de frontera de grano afecta fuertemente Ia energia de
cohesion, lo cual guia a una propagacion preferente de las grietas a lo largo de las
fronteras de grano de alta energia. Mientras que las fronteras de grano de baja
energia son resistentes a la fractura [3). El efecto de los parametros de las fronteras
de grano sobre el comportamiento de fractura es un impulsor del estudio de las
caracteristicas de las fronteras de grano en las aleaciones ordenadas. Se asocia un
mejoramiento en la plasticidad con una mayor porcion de fronteras de grano de
angulos pequefios y bajo valor dé T en fronteras de grano de policristales [4,5].
Obviamente, estos datos hacen evidente la posibilidad del disefio de las fronteras de
grano [3], lo cual puede ser aplicado a la aleacién, ademas de agregar otros
elementos para mejorar la plasticidad de estos materiales.

Este trabajo estudia principalmente las caracteristicas de la frontera de grano
(parametros de desorientacién y distribucion espacial de los diferentes tipos de
fronteras de granos) en el compuesto intermetalico FeAl para elucidar los aspectos
microestructurales del comportamiento de fractura del FeAl con estructura B2 [3].
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3.1 Experimental.

Se fabrico una aleacion estequiométrica FeAl por medio de colada por gravedad en
molde cilindrico de 10 mm de diametro, esta composicion corresponde al compuesto
intermetalico de estructura B2 [6].

Las muestras se prepararon de la barra redonda colada por gravedad, se cortaron
de 1 cm de largo. A las probetas se les realizé una perforacion en la parte central por
electroerosion para colocar un termopar y poder realizar el seguimiento de la curva
de enfriamiento posterior a la forja. Para estudiar el efecto del tratamiénto térmico
sobre la microestructura y el comportamiento de fractura, las muestras cilindricas
~ fueron recocidas por 0.5 horas. Las muestras fueron forjadas inmediatamente
después del recocido. La forja se realizé a 850°C y 1100°C con una energia de

impacto de ~560 J.

En la figura 3.1 se muestran las curvas de enfriamiento de las muestras forjédas a
1100 °C y a 850 °C. En las curvas se observa un pico en la curva de enfriamiento,
este corresponde con el momento del impacto del martillo con la muestra. Las
muestras forjadas fueron cortadas perpendicular y paralelamente al eje del cilindro.
Las muestras seccionadas fueron pulidas y atacadas quimicamente con una
solucion de glicerol, HCI y HNO3 en proporcién 3:2:1. Las observaciones fueron
realizadas en el microscopio electronico de barrido (MEB) JSM-6400. Con el MEB se
obtuvieron imagenes de las superficies de fractura y de las secciones transversales

del cilindro.

Empleando la técnica de rayos X desarrollada por Rybin y Titovets [7], se
caracterizaron las orientaciones de granos individuales y las desorientaciones de las
fronteras de grano en las muestras de colada. La aplicacion de un colimador de
diametro d=0.3 mm, un dispositivo especial para desplazamiento preciso de la
muestra y también un tratamiento por computacion de los datos, permiten determinar
los parametros de orientacion y desorientacion de granos con diametros pequefos

con una exactitud de ~0.1°. El diametro pequefio del haz y un tratamiento especial
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de los patrones de difraccion permiten medir Ias orientaciones y rotaciones de los

granos.

1000 v v —

0 50 100 150 20 0 50 100 150 200
Tiempo, s. Tiempo, s

Figura 3.1 Curvas de enfriamiento de las muestras forjadas a 850 °C y a 1100°C. El pico en las curvas

corresponde con el momento de impacto del martillo con la muestra.

En ia figura 3.2 se muestra el aspecto de las muestras después de la forja. A 850°C
la muestra presenta agrietamiento y una deformacion de alrededor de 10%. La
muestra forjada a 1100°C muestra desmoronamiento de los bordes de la muestra y
una compresion del 34%.

e LT

Figura 3.2 Aspecto de las muestras forjadas.
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3.2 Comportamiento de fractura.

El comportamiento de fractura se analizé en las imagenes obtenidas en el MEB de
las superficies de fractura en las muestras forjadas a las dos temperaturas. En los
dos casos muestran de manera prevaleciente un modo de fractura fragil de tipo
intergranular. Mientras que la proporcion de fractura transgranular es mas alta
después de recocer a 1100 °C comparada con la temperatura de 850 °C. Las
proporciones son de 15% y 10% respectivamente, esto se muestra en la figura 3.3.
‘La reduccion en la proporcidon de fractura intergranular con el aumento de la
temperatura puede ser atribuida a un incremento en la fraccion de fronteras de grano
fuertes y resistentes a la fractura. Recientemente, se mostré en muestras
bicristalinas que las fronteras de grano con angulos pequefios y bajos valores de
son resistentes a la nucleacién y propagacion de grietas [10,11]. Estos resultados se
encontraron en metales y aleaciones y recientemente en compuestos intermetalicos
NisAl [4]. Por lo tanto, el efecto observado debe ser asociado a una mayor
proporcion de fronteras de grano fuertes, fronteras con angulos pequefios en las
muestras recocidas a temperaturas elevadas que debe ser el resultado natural de un
incremento en el namero de cumulos observados en la estructura despues del
recocido a 1100 °C.

Figura 3.3 Superficie de fractura después de forja: (a) 850 °Cy (b) 1100 °C.
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En general, la forja de este material resulta en fractura intergranular, evidenciando la
poca resistencia de las fronteras de grano del FeAl. La forja del FeAl muestra un
modo de fractura transgranular de 15% a 1100 °C y de 10% a 850 °C. Esta
disminucién en el modo de fractura intergranular se asocia con el incremento de
fronteras de grano resistentes a la fractura (fronteras de bajo angulo). La
clasificacion de las fronteras de grano débiles y fuertes induce la formacion de
cumulos que son asociados con un “tamario de grano efectivo”. Este parametro debe
considerarse en la caracterizacién del modo de fractura.

3.3 Desorientacion

Las imagenes obtenidas en el MEB de las secciones transversales muestran que el

tamario de grano promedio {d }, varia ligeramente con el tratamiento térmico:
100-150 um en el material de colada.
150-180 um después del recocido a 850 °C.

180-200 um después del recocido a 1100 °C.

Los intervalos de tamarfios son resultado de la medicion en diferentes muestras. Las
variaciones insignificantes de tamafio de grano después del recocido comprueban |a
estabilidad térmica de las fronteras de grano en el material de colada, lo cual es
importante para el uso potencial en aplicaciones a temperaturas elevadas.

Las microestructuras de las muestras de colada y de las muestras recocidas
contienen grupos de granos con orientacién aproximada, compartiendo una normal
comun relacionada con el radio del cilindro. En las muestras recocidas, se
encontraron cumulos de granos en forma de cadena, deformados en.la direccion
radial del cilindro, Figura 3.4a, mientras que los cimulos de formas mas complejas
fueron encontrados en las muestras de colada, como se aprecian en la figura 3.4b.
l.os cumulos encontrados en las muestras de colada estan formados de alrededor

de 5-15 granos.
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Se determing la orientacion de los granos individuales y su desorientacion por el
método de rayos X desarrollado por Rybin y Titovets [7]. Lo cual permitié obtener la
informacion de regiones locales con diametros cercanos al tamafio de grano. Se
determino la orientaciéon de los granos individuales que forman los comulos y de los
granos en la periferia en un sistema de coordenadas establecidas en el laboratorio,
donde el eje X corresponde con el radio del cilindro y el eje Z coincide con la
superﬁcie normal. La desorientaciéon entre dos granos es representada por una
matriz de rotaciéon R= A1Ar! donde A y Az son las matrices de orientacién para los dos
granos. El angulo de rotacién y el eje de rotacion X de la desorientacion puede ser
calculado a partir del valor de R [17]. La multiplicidad de R asociada con los sistemas
clibicos puede ser resuelta seleccionando la matriz con el menor angulo de rotacion

6 de las 24 matrices posibles.

(c)

| ) Syt

Figura 3.4 {a) Cimulos de graos compartiendo una orientacion coman <100> a lo largo del radio del
cilindro en muestras recocidas a 1100° y (b) en una muestra de colada. (¢} Esquema de la distribucion
espacial de las fronteras de grano en el cimulo en la muestra de colada.
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Un ejemplo de la matriz de orientacion Rj para un grano dentro del cimulo en una

muestra recocida a 850 °C se presenta a continuacion:

X -0.1436 0.9817 -0.1253
Y 0.9639 -0.1100  -0.2425

z 0.2243 -0.1556  0.9620

De esta matriz, la cudl es tipica para los granos dentro de los cimulos en las
muestras recocidas, se determiné que estos granos comparten una direccion comun
cercana a <100> a lo largo del radio del cilindro y en direcciones perpendiculares.
Por lo tanto, las regiones con textura local <100> estan relacionadas con la direccién
de enfriamiento. Esta direccion de enfriamiento es el radio del cilindro. Debe notarse
que los granos que integran las "cadenas” a lo largo del radio del cilindro comparten
una normal comlun en las direcciones X y Z, pero su desviacion de la direccién
exacta <010> 6 <001> es mayor que en la direccion radial. En una muestra de
colada, se obtuvieron matrices de orientacién de los granos dentro del cimulo con
orientacion similar, mientras que las desviaciones del eje X en la direccién <100>
son mas grandes que en las muestras recocidas.

Las desorientaciones de los granos fueron calculadas de las matrices de orientacion
mediante la formula: Ri=RRT

Donde Ri y R son las matrices de orientacion de los granos adyacentes y RTes la
matriz transpuesta. La tabla | muestra un ejemplo de las caracteristicas tipicas de
las fronteras de grano dentro del camulo (fronteras de grano internas) 'y en la
periferia (fronteras de grano externas) para el esquema mostrado en la figura 3.4c.
Se puede encontrar mayor informacién de la teoria de fronteras de grano en los
trabajos de Forwood y Clarebrough [18] y el de Fionova [13]
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Tabla 3.1 Parametros cristalograficos de las fronteras de grano en el cimulo mostrado en el esquema
de la figura 3.4c, las fronteras de grano internas se indican con lineas punteadas y las fronteras de
grano externas se indican con lineas continuas.

FG Eje Angulo TipodeFG FG Eje Angulo TipodeFG
1-2 001 <AB Angulo bajo 4-5 211 38.6° Aleatoria
2-3 001 <A8 Angulo bajo 4-6 311 40.4° Aleatoria
34 001 57° Angulo bajo 3-7 100 36.9° Especial -Z5

En las muestras recocidas se determino por rayos X los parametros de la frontera de
grano de los granos internos, estos estan unidos por fronteras de grano de angulos
bajos. El angulo de desorientacion fue superior a 5° con un eje de desorientacién
cercano a <100>. En las muestras de colada el angulo de desorientacion esta dentro

del error experimental.

Las fronteras de grano en la periferia de los cimulos son clasificadas como fronteras
de grano de angulos altos. Mientras en la muestra de colada, uno de ellos se asocia
con la frontera de grano £5 con una desviacion de 3.47°, el cual esta dentro del

intervalo de Brandon [8].

Resultados similares fueron encontrados por L. Fionova et al. [9], donde la
formacion de regiones con textura localizada en metales con las estructuras fcc y
aleaciones con estructura bce estan acompaniadas con una union de angulos bajos y
fronteras especiales dentro de los cumulos. En tanto que las fronteras al azar se

presentan en la periferia.

Se encontrd que la existencia de cumulos afecta el comportamiento de fractura del
FeAl durante la forja, la fractura intergranular se propaga preferentemente a lo largo
de las fronteras de grano de los cumulos. Mientras que las fronteras de grano
internas son mas resistentes a la fractura, como se muestra en la figura 3.5. Esta
diferencia en el comportamiento mecanico de varias de las fronteras de grano puede
ser clarificada sobre la base de la relacién entre la estructura de la frontera de grano
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y las propiedades mecéanicas. De la Tabla | es claro que las fronteras de grano
externas en el cumulo son principalmente fronteras de grano al azar, estas son
conocidas como fronteras de grano “débiles”, mientras que las fronteras de grano de
bajo angulo (fronteras de grano "fuertes”) son las que unen los granos dentro del
cumulo. Una frontera de grano especial en la periferia debe ser también considerada
como “débil” debido a un ligero minimo de energia que corresponde a una frontera
de grano con Z5, aun en materiales de alta simetria con estructuras cubicas y por lo

tanto, fue clasificada como una frontera de grano especial de alta energfa [12].

Figura 3.5 Propagacion de la griéta a lo largo de las fronteras de grano externas en una muestra

forjada.

El fendmeno de formacién de camulos con fronteras de grano “fuertes” que
realmente son excluidas del proceso de fractura intergranular induce la apariencia de
un “tamafio de grano efectivo”, el cual debe ser empleado para considerar los
aspectos de comportamiento de fractura. Debe hacerse notar que el concepto de
“tamafioc de grano efectivo” fue sugerido sobre la base de observaciones
experimentales de la estructura de policristales por Fionova et. al. [9]. En el estudio
de Fionova et. al. [13], fue utilizado el tamafio del cimulo en lugar del tamafio de
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grano para explicar las propiedades eléctricas inusuales mostradas por peliculas de
aluminio. Este concepto es similar a una “escala alternativa de longitud” introducida
en el analisis computacional de la topologia de policristales [14]. Obviamente, el
“tamafio de grano efectivo” se relaciona con el tamafo de los camulos mas que con
el tamaio de grano real. Este debe ser aceptado como un parametro de
caracterizacion en el comportamiento de fractura del material bajo investigacion.
'Debe notarse que, atn una distribucién homogénea de fronteras de grano “fuertes”
en policristales produce un incremento del “tamafio de grano efectivo” superior al
doble del tamafio de grano y la unién de estas fronteras de grano afectan

significativamente este “tamafio efectivo”.

3.4 Conclusiones

En general, la forja de este material resulta en fractura intergranular debido a la poca
resistencia de las fronteras de grano de la aleacion FeAl. La forja del FeAl presentd
un incremento en el modo de fractura transgranular a 1100 °C comparado con el
mostrado a 850 °C. Esta disminucién en el modo de fractura intergranular se asocia
con el incremento de fronteras de grano resistentes a la fractura (bajo angulo). La
clasificacion de las fronteras de grano débiles y fuertes induce la formacion de
cumulos que son asociados con un “tamafio de grano efectivo”. Este parametro debe

considerarse en la caracterizacion del modo de fractura.

Lamentablemente, no podemos estimar si la formacién de cimulos observada es el
(esultado de una unidon estadistica de granos orientados cercanamente (fronteras de
grano de bajo angulo) o si deben tomarse en consideracion para este proceso
razones fisicas especiales. Debido a que no hay célculos de la distribucién espacial
en policristales como la realizada para la distribucion de desorientacion de fronteras
de grano [15]. El célculo de los posibles tamarios de tos cimulos fue realizado solo

para el caso especial de un policristal de dos dimensiones con textura fibrosa [14].
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En materiales con textura localizada se presenta una distribucion heterogénea de

diferentes tipos de fronteras de grano. Las posiciones espaciales de los diferentes

tipos de fronteras de grano afectan la trayectoria de la grieta y por lo tanto la

distribucion espacial de las fronteras de grano junto con el caracter de la distribucién

de las fronteras de grano (por este parametro queremos decir las diferentes

porciones de diferentes tipos de fronteras en granos de materiales policristalinos [3D)

deben ser tomadas en cuenta cuando sean analizados los aspectos estructurales de

las propiedades mecanicas de los aluminuros FeAl con estructura B2.

3.5 REFERENCIAS

—_—

WM™

LN A

14.
15.

16.
17.
18.

K. Vedula, R. Stephens. "B2 Aluminides for High Temperature Applications”, in High
Temperature Ordered Intermetallic Alloy II, MRS, Pittsburgh, PN, USA, 1987, p. 381-391.
C.T.Liu, E H. Lee, C. G. McKamey, Scripta Metall. , 23, 875 (1989).

L. Fionova, J. A. Juarez-Islas, R. Perez, J. L. Albarran, O. Flores, L. Martinez and Yu, Titovets.
"The effect of local texture on crack propagation in Fe-Al ordered alloy". Scripta Metallurgica et
Materialia, vol. 31-12, December 15, 1994.

T. Watanabe, Res. Mechanica, 11, 47 (1984).

Hui Lin and D. P. Pope, Acta Metall. Mater., 41, 553 (1993).

D. Farkas, M. O. Lewus and V. Rangarajan, Scripta Metall., 22, 1195 (1988).

T. B. Massalski, ed. Binary Alloy Phase Diagrams (ASM 1986).

V. V. Rybin and Yu. F. Titovets, Industry Laboratory, N1,46 (1992).

D. G. Brandon, Acta Metall., 14, 1479 (1966).

. L. Fionova, O. Kononenko, V. Matveev, L. Priester and S. Lartigue, Interface Sci. En prensa.
1.
12.
13.

T. Watanabe, Material Sci. Forum. 46,49 (1989).

S. Hanada, S. Watanabe and O. Izumi, Acta Metall., 34, 13 (1986).

L. Fionova and A. Artemeyev, Grain Boundaries in Metals and Semiconductors, Ed. Physique,
Paris, 1993.

L. Fionova, O. Kononenko and V. Matveev, Thin Solid Films, 227, 54 (1993). _
C. 8. Nichols, R. F. Cook, D. R. Clarke and D. A. Smith, Acta Metall., 39, 1657 and 1667
(1991).

D. H. Warrington and M. Boom, Acta Metall., 23 (1975) 599.

F. F. Lange. Acta Metallurgica Vol. 2, 311 (1967).

C. T. Forwood and L. M. Clarebrough. Electron microscopy of interfaces in metals and alloys.
Electron microscopy in materials science series. Adam Hilger, Bristol, Philadelphia and New
York 1991,

61



62

Capitulo 3




Capitulo 4. Efecto del medio ambiente

En afos recientes se ha desarrollado una gran actividad relacionada con la
investigacion sobre los aluminuros de hierro de tipo DO3; y B2. Principalmente, en e!
mejoramiento de la ductilidad, tenacidad a la fractura y alta sensibilidad al
muescado; para desarrollar una combinacion atractiva de propiedades para
aplicaciones de temperaturas de moderadas a altas [1]. Sin embargo, estos tipos de
compuestos intermetalicos son fragiles a temperatura ambiente. Esta fragilidad se
manifiesta en muchos casos por una pobre ductilidad en tension, baja tenacidad a la
fractura y una alta sensibilidad al muescado {2,3]. Se ha reportado [1,4-7] que el
hidrogeno tiene efectos fragilizantes en el FeAl y en el FesAl a temperatura
ambiente. Estos efectos son criticos porque su alta ductilidad intrinseca puede ser
reducida a alrededor de 2 a 4% de deformacién al ser expuestos en atmosferas

humedas durante las pruebas de tensién [8].

Los estudios realizados en los sistemas Fe3Al y FeAl bajo diversas condiciones
ambientales de vacio y oxigeno seco muestran que ambos sistemas intermetalicos
pueden ser relativamente mas dlctiles a temperatura ambiente [4-7]. Ademas, se ha
reportado [9] que la susceptibilidad a la fragilizacion por el medio ambiente de los
compuestos intermetalicos en la presencia de vapor de agua, puede ser reducida
mediante la modificacion de la composicion quimica de la aleacion, especificamente

con adiciones de cromo.

Por otra parte, para tener un completo entendimiento de los parametros de
procesamiento y fabricacion, la fusion y el comportamiento de solidiﬁcacién de los
aluminuros de hierro han sido estudiados [10,11]. Por ejemplo, es esencial

considerar la susceptibilidad de los aluminuros de hierro a formar porosidad a nivel
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macro y microscépico, como resultado de la evolucion de gases disueltos durante el
proceso de solidificacion. En particular, se ha reportado [10] que los alufninuros de
hierro son susceptibles a atrapar hidrégeno cuando son fundidos en aire. La
solubilizacién del hidroégeno en el metal fundido y su rechazo durante la solidificacion
son los principales contribuyentes a la alta porosidad de los aluminuros fabricados
por colada por gravedad. Para reducir.el numero y tamafio de los defectos de colada
en estos compuestos intermetalicos, se sugiere producirlos por fusion por arco no

consumibie [11].

Se ha mostrado también, que la tenacidad al impacto disminuye en el FeAl 40%
atémico conforme se incrementa la temperatura de 500 °C a 700 °C, mientras que la
tension de fluencia no cambia apreciablemente [12]. La tenacidad disminuye debido
al hecho de que a temperaturas elevadas se favorece el plano de deslizamiento
<100> [13]. Por lo tanto sélo hay tres sistemas independientes de deslizamiento y el

material policristalino es fragil bajo estas condiciones.

En esta parte se comprobo el efecto del medio ambiente en las propiedades
mecanicas de las aleaciones intermetalico FeAl40-0.1Zr-0.2B y FeAl40-0.1% Zr
durante pruebas de forja. Las pruebas de forja se realizaron en medio ambientes de:
aire, argon y vacio de 102 torr. Los resultados mostraron que el recocido en
atmosfera de argon resulta en un mejor comportamiento a la deformacion que el
recocido en los otros dos ambientes. Para la temperatura de 700 °C Ia

microestructura presenta recristalizacion después de la forja.

También se estudio el efecto de la adicién de elementos microaleantes como el B y/o
Zr en la respuesta mecanica durante pruebas de forja. Obteniéndose mejores
resultados con la adicion de elementos microaleantes y enriqueciendo en Fe la

aleacion. La aleacion enriquecida en Fe seleccionada es el FeAl 40%at.
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De los resultados se sabe que el recocido en una atmésfera de argon previo a la
forja, resulta en un mejor comportamiento de deformacion que en los otros dos

ambientes.

En esta parte del trabajo reportamos nuestra experiencia obtenida en el
procesamiento termomecanico del compuesto intermetalico FeAl40 con adiciones de

B y/o Zr, empleando la técnica de forja con martillo de caida.

4.1 Experimental.

Se fabricaron las aleaciones con la composicion indicada en la tabla 4.1. El proceso
de fabricacion fue por fusién por induccion y colada por gravedad. Los elementos de
aleacion se adicionan durante el proceso de fusion. El B se agrega en forma de Fe,B
y el Zr como una aleacion de maestra de Zr. La composicion fue seleccionada para
obtener la estructura ordenada B2 enriquecida en Fe. Se cortaron los lingotes con
una cortadora con borde diamantado para obtener muestras con tamafos de

10x10x10 mm.

Tabla 4.1 Composicion quimica de las aleaciones en % atémico, el balance es Fe.

Aleacion Al Zr B
FeAlBZ 40 0.1 0.2
FeAlZ 40 0.1 --

Para comprobar que la estructura obtenida es del tipo B2, se tomaron muestras de
los dos lingotes para realizar analisis por difraccién de rayos X. Los espectros se
muestran en la figura 4.1, en donde se indican los picos correspondientes a la
estructura B2 [15].
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En la figura 4.2 se muestran las curvas esfuerzo deformacion de las aleaciones
FeAIBZ y FeAlZ, las deformaciones obtenidas son 7 y 4% respectivamente. La
tension de fluencia evaluada son respectivamente 553 y 518 MPa. Mostrando una

mayor resistencia al combinar el B y Zr.
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Figura 4.1 Espectros de difraccion de rayos X de las dos aleaciones FeAIBZ (A) y FeAlZ (B)
mencionadas en la tabla 4.1. En los espectros se indican los picos que corresponden con la estructura

B2.
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Figura 4.2 Curvas esfuerzo-deformacién en compresion a temperatura ambiente.

Las muestras fueron recocidas a 400, 500 y 700 °C durante 60 min. Estas fueron
encapsuladas previamente en condiciones ambientales de argon y vacio con 1y 102
torr respectivamente, esta condicién se pierde duranté la prueba de forja. El
dispositivo utilizado para encapsular las muestras se mostré en ia figura 2.1 del

capitulo 2. Las muestras recocidas en los diferentes medios fueron forjadas con un
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martillo de caida libre. En ia tabla 4.2 se muestran las condiciones de ambientales y

de temperatura de las pruebas en los dos materiales.

Tabla 4.2 Condiciones de prueba de las aleaciones A y B.

Medio Ambiente
Aleacion Temperatura, C [“Vaoio | Are Arabn
FeAlBZ 500 X X X
700 X X X
FeAlZ 400 X X X
700 X X X

Las muestras se forjaron en el martillo de caida con una energia de impacto de
~637J. A continuacién, las muestras fueron enfriadas en aire tranquilo. Las muestras
se prepararon para su observacidn metalografica, siguiendo la secuencia de
desbaste y pulido con lijas del No. 180 a 600 y pulido con pasta de diamante de 1
um. Para mejorar el acabado superficial, después del pulido mecanico las muestras
fueron electropulidas en una solucion de 5% acido perclérico en- etanol. La
temperatura de la solucion se mantuvo a -10°C con un voltaje de 25 V y un tiempo
de 15 s. El ataque final se realizé con el reactivo Keller por 20 s. Las foto
micrografias representativas se tomaron con un microscopio Olympus PMG3. Las
mediciones de la microdureza de las muestras de colada y forjadas fueron realizadas
en secciones transversales preparadas metalograficamente. Las pruebas de
microdureza se realizaron con un microdurometro Matsuzawa con una carga de 100
g. Los valores de microdureza reportados son el valor promedio de al menos 10

mediciones.

El microanalisis- de los compuestos intermetalicos se realizé en un MEB JSM-6400

equipado con un sistema de analisis por energia dispersa de rayos X.
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4.2 Resultados y Discusién

En esta primera parte se presentan los resultados obtenidos en la aleacion FeAIBZ y

posteriormente se presentan los resultados obtenidos en la aleacion FeAlZ.

4.2.1 Aleacion FeAlBZ

En la figura 4.2, se muestra la estructura de colada de la aleacién FeAlBZ, esta
muestra principalmente una microestructura de tipo columnar/dendritica. En el
interior de los granos columnares se aprecia una microestructura dendritica. En las
regiones interdendriticas se observa segregacion indicada por las flechas. De
acuerdo con los microanalisis realizados en el MEB, en las regiones de segregacion,
la cantidad de circonio es de entre 14.6 a 22.5 % en peso {en este equipo no es
posible detectar el boro). El espectro de EDS se muestra en el recuadro de la figura

4.3. La morfologia de estos segregados es en forma de fibras, ver Figura 4.4.

Figura 4.3 Foto micrografia d 'una muestra de colada de FeAIBZ. Se observan granos columnares y
dendritas. Las segregaciones se indican por flechas. El recuadro un espectro de EDS obtenido en una
region de segregacion.
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Figura 4.4 Precipitado rico en circonio con for

Frecuentemente, se observan fracturas dentro de los granos columnares mostrados
en la figura 4.3 y dentro de los brazos dendriticos, ver Figura 4.5. Esto fue indicado
previamente por Rishel y Brody [11]. Estas grietas intracolumnares pueden ser
generadas durante la contraccién térmica por el proceso de solidificacion. Ademas,
las fracturas transgranulares mostradas en la figura 4.5 que aparecen en los brazos
primarios pueden ser generadas por la difusién del hidrogeno a las regiones

interdendriticas [10].

Figura 4.5 Fracturas intracolumnares que corren en regiones centrales de los brazos primarios de las
dendritas en [a aleacion FeAlBZ.
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Los experimentos de forja realizados a 500 °C muestran las siguientes
caracteristicas: (i) Las muestras forjadas en aire se fracturan en dos mitades a pesar
de ser deformadas s6lo 5%. La microestructura columnar/dendritica se mantiene
estable después del proceso de forja. Se observa una alta deformacion localizada,
evidente por la presencia de lineas de deformacion en el interior de algunos granos
columnares, ver Figura 4.6. En esta figura, la segregacién se indica con una S. (ji)
Las muestras forjédas en vacio de 107 torr, también se fracturan a la mitad de
manera similar a las forjadas en aire. (i) Las muestras forjadas en una atmosfera de
argdon no se parten endos y la deformacion que se alcanza es de 10%. A pesar de
que la deformacion medida microscépicamente en la muestra es de 10%, la
microestructura muestra regiones con lineas de deformacion, lo cual indica una
deformacion severa localizada, que es mas alta que la deformacion global

observada, ver Figura 4.7.

RSN

; Flae o SR FE S
Figura 4.6 Después del proceso de forja a(in se encuentra presente la estructura columnar/dendritica.
También se observan lineas de deslizamiento, indicadas por una flecha.
La direccion de la forja es paralela a la direccion de la estructura columnar,

L
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Figura 4.7 Lineas de deformacién encontradas en Ia mlcroestructura de una muestra forjada en
atmésfera de argon.

Las muestras forjadas a 700 °C muestran un comportamiento similar con relacién a
su comportamiento de deformacion al presentado por las muestras forjadas a 500
°C. Las muestras forjadas a 700 °C no se fracturan, pero la microestructura que
presentan es diferente. Los granos columnar/dendriticos no se observan del todo, en
cambio los granos columnares se ven fragmentados con una tendencia a formar
granos recristalizados como se muestra en la figura 4.8. Las fronteras de grano

muestran trazas de segregados ricos en circonio (~14% en peso de Zr).

100pm

Figura 4.8 Foto m|crograf|a representatwa de las muestras for]adas en atmdsfera de argon a 700°C. Se
observan granos parcialmente recristalizados.

El examen de las superficies de fractura de las muestras forjadas en aire y vacio,
indica que el modo de fractura es fragil. La figura 4.9 muestra fracturas en las

muestras forjadas en aire que se propagan a lo largo de las regiones de mayor
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segregacion, siguiendo la trayectorié dendritica (A). En general, la trayectoria de las
fracturas es paralela a |a‘direccic'>n de forja. También hay regiones donde las grietas

crecen por clivaje, region (B).

.. P " -*I. ey
5’{
una superficie de fractura de la muestra forjada en aire. Se

observan dos regiones: (A) trayectoria dendritica y (B) fractura por clivaje.

En la figura 4.9 se muestran grietas que corren de forma normal al plano de fractura,
estas deben originarse por esfuerzoé térmicos durante el enfriamiento del lingote o
por difusion de hidrégeno a fas regiones inter dgndriticas [10]. La figura 4.10 muestra
la superficie de fractura de una muestra forjadé en vacio, el modo de fractura que
presenta es principalmente por clivaje. La trayectoria de la fractura es mas tortuosa
que el clivaje mostrado en la figura 4.8, Los experimentos de forja no muestran
ninguna mejora apreciable en la forjabilidad de las muestras cuando la temperatura
se incrementa de 500 °C a 700 °C, consistente con las observaciones de Chang [12]

y Umakoshi y Yamaguchi [13].
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Figura 4.10 Fractografia representativa de la muestra forjada en vacio, donde se observa que la
fractura crece por clivaje.

Las medidas de la microdureza se realizaron dentro y fuera de las regiones donde se
observan las lineas de deformacion, encontrandose que la diferencia es minima. En
las muestras de colada la microdureza es de 298 HVO0.1, este valor es el valor
promedio de diez huellas y fue obtenido de regiones libres de segregacion. Los
valores de microdureza en las muestras forjadas a 500 °C son 373 HV para las
muestras forjadas en aire, 363 HV para las muestras forjadas en condiciones de
vacio. En las muestras forjadas a 700 °C los valores de microdureza son 297 y 416,
para las muestras forjadas en atmoésferas de vacio y argén respectivamente. El
valor promedio de la microdureza de las muestras forjadas a 500 °C es ligeramente
mayor al valor obtenido para la muestra de colada. Por el contrario, el valor promedio
de la microdureza de las muestras forjadas a 700 °C es menor para la muestra

forjada en vacio y es mayor para la muestra forjada en argén.

Se observé durante los experimentos de forja, que el emplec de argdon como

atmaésfera protectora resulta en un mejor comportamiento de deformacién que el de
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las muestras de FeAIBZ forjadas en vacio y aire, evitando la fractura total como se

observd en las otras muestras forjadas en aire y vacio de la aleacion FeAIBZ.

Mientras que la direccién de los granos columnares fue seguida durante los
experimentos de forja, la posicion de las muestras con respecto al lingote no se
realizd En tanto los presentes experimentos‘sugieren que el recocido en argon es
benéfico para la subsecuente respuesta durante la prueba de forja, la posibilidad de
que muestras tomadas de regiones diferentes muestren caracteristicas de forja
distintas debe ser seguido en trabajos futuros. La forja en atmoésfera de argon es

apropiada para permitir que la aleacién FeAlBZ muestre una mejor ductilidad.

4 2.2 Aleacion FeAlZ

Las muestras forjadas a 400 °C mostraron las siguientes caracteristicas: i) Las
muestras permanecen casi integras después de la forja con una deformacion de
1.9%. ii) Las muestras forjadas en ‘vacio fallaron durante la prueba impidiendo
determinar el porcentaje de deformacion. i) Las muestras forjadas en atmasfera de

argon presentaron un comportamiento similar a las muestras forjadas en vacio.

Las muestras forjadas a 700 °C mostraron las siguientes caracteristicas: i) Las
forjadas en aire presentan agrietamiento en toda la muestra pero es posible medir un
2.85% de deformaciodn. ii) Las muestras forjadas en vacio y argon failaron por lo que

no se pudo medir el porcentaje de deformacion.

La microestructura de colada de la aleacion FeAlZ es dendritica. Esta se muestra en
la figura 4.11, en la region superior se observan los brazos primarios y secundarios
de las dendritas. En los espacios interdendriticos se observa segregacion con alto
contenido de Zr. A mayor amplificacién se observan regiones de segregacion ricas

en Zr en los espacios interdendriticos, esto se muestra en la figura 4.12, esto es
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producido por la baja solubilidad del Zr en el FeAl como fue reportado por Webb [16].

También se observan grietas entre las zonas de segregacion.

1: .y
Il z A Yy

Figura 4.11 Material de llegada, parte longitudinal de la barra de metal, se observan los brazos
dendriticos y la zona de segregacion ricas en Zr entre los espacios interdendriticos.

[

o o i i
Figura 4.12 Detalles de la microestructura del FeAlZ. Se observan grietas en la zona interdendritica
generadas durante el enfriamiento.

En la figura 4.13 se muestran los microanalisis de las regiones A y B marcadas en la
figura. Estas corresponden a las zonas dendritica (a) e interdendritica (b), debe

notarse que el Zr esta segregado a la region interdendritica.
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0.000 10.220

0.000 ENERGIA (keV) 10.220 ENERGIA (KeV)

A ‘ B
Figura 4.13 Espectros de EDS de las regiones dendritica e interdendritica. Los analisis corresponden a
las regiones indicadas en la figura 4.11. El Zr se encuentra en la zona interdendritica.

En la figura 4.14 se muestran: a) imagen de electrones secundarios de una region
con segregacion de Zr. b) la misma regién anterior pero la imagen se generé con
electrones retrodispersados, donde se aprecian mejor las zonas ricas en Zr. Los

microandlisis 1-3 corresponden con las regiones marcadas en la imagen (b},

Fa

INTENSIDAD [u.2)
INTEMSIDAD [ua)
=

T Fe

1.000 10.220 0.000
FNERGHA KeV) ENERGIA (KaV} fo-zze
'

INTENSIDAD {u.a]

Fe fa Fa

0.000 ENERGIA (keV) 10220

Figura 4.14 Detalle de las zonas donde se encuentra segregado el Zr.
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En la muestra forjada en aire a 700°C (ver figura 4.15), la microestructura
permanece estable y presenta agrietamiento a lo largo de los espacios
interdendriticos. También se encuentra agrietamiento en la regién interdendritica que
no cruza las fronteras de grano pues es arrestada en la interfase, este
comportamiento en microestructuras semejantes ya fue reportada con anterioridad

[17-19], Este comportamiento se presenta con menor frecuencia en la muestra

forjada en.aire a 400 °C.

Figura 4.15 Grietas generadas en la muestra forjada en aire a 700 °C, la grieta corre a lo largo de la
zona de segregacion. También muestra agrietamiento en las zonas interdendriticas que se arrestan en
la interfase.

En las muestras forjadas en atmosfera de argén a 700°C (Figura 4.16), la
microestructura dendritica sigue estable, también muestra las grietas a través de las
regiones interdendriticas. El comportamiento en la muestra forjada en argon a 400°C
(figura 4.17) es similar al de 700°C. También se encontrdé el mismo tipo de
agrietamiento en la regién interdendritica mostrado por la muestra forjada en aire a
700°C.

En la muestra forjada en vacio a 400 y 700°C presenta el mismo comportamiento,
esto se muestra en la figura 4.18, en este caso también muestran las grietas en las

regiones interdendriticas que se arrestan en la interfase.
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Figura 4.16 Microestructura de la aleamon FeAIZ forjada en argon a 700°C Se presentan grietas a lo
largo de las regiones interdendriticas y no se aprecia un cambio apreciable de la microestructura ,

revelando su estabilidad durante el proceso de forja.

thura 4, 18 Mlcroestructura de la aleaC|n FeAlZ for]ada en condiciones de vacio, mostrando el
agrietamiento de la regidn interdendritica.
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En la figura 4.19 se muestran aspectos generales de la fractura de la aleacién FeAlZ.
En la figura (a), se muestra la superficie de fractura donde hay evidencia de la
estructura dendritica. En la figura 4.18b y 4.18c se muestra las superficies de
fractura de tipo transgranular de la aleacioén después de la forja. A pesar de esta
caracteristica, la aleacion en general, falla catastroficamente durante la forja debido

a la generacion de grietas en la region interdendritica.

SALE
IOTECA

"STA TESIS NO
DE LA BIBLY

c)

Figura 4.19 Superficies de fractura después de la forja. a) Evidencia de la estructura dendritica.
b) y c) fractura de tipo transgranular, este tipo de fractura es el que predomina en todas las muestras de
la aleacion FeAlZ.
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La experiencia obtenida en esta parte del trabajo parece contradecir algunos de los
hechos encontrados anteriormente. Los materiales fallan completamente en vacio y
argon. Los (nicos que permanecen integros son los sometidos a forja en aire, esto
puede explicarse por la gran cantidad de grietas que se forman a través de los

espacios interdendriticos que inducen una falla catastrofica.

Los resultados de las pruebas de forja en las aleaciones FeAIBZ y FeAlZ y las

mediciones de microdureza se muestran en la tabla 4.3.

o,
[
z
o
Gt D

o Tab'a 4.3 Resultados de las pruebas de foria.

"7 |+Aleacion | Colada | Temperatura Aire . Vacio Argon

2| HVO.1 c %Def_ | HVOA | Are | HVO1 | %Def. | HVO.1

W[ FeABZ | 298 500 5 373 5 363 5 240

[ IS 700 10 - 10 297 10 416
'.'“EeAIZ 334 400 1.9 367 -- 308 -- 362

‘L 700 38 295 - 342 - 316

- 4.3 Conclusiones.

La forja posterior a un recocido en presencia de aire y vacio de 107 torr da como
resultado una fractura completa de las muestras. El recocido en una atmosfera de
argon de la aleacion FeAIBZ previene la fractura y se alcanza una deformacion de
10%. A pesar de esto, presenta microagrietamiento de las muestras. La alta
deformacién plastica localizada en el interior de algunos granos es un signo‘

prometedor del comportamiento mecanico de este material.

La presencia de B mejora apreciablemente el comportamiento de la aleacién FeAlBZ
comparada con la aleacién FeAlZ. El Zr présenta una baja solubilidad en la aleacién
FeAld0, segregando a los espacios interdendriticos en la aleacion fabricada por

colada por gravedad.
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A pesar de que la aleacion FeAlZ muestra un mejor comportamiento a temperatura
ambiente, los resultados de forja muestran un comportamiento contrario. Esto es

causado por la alta segregacién de Zr en la aleacion FeAlZ..

La experiencia obtenida durante este estudio nos indica que debe realizarse una
mayor investigacion para mejorar las practicas de fusidén para la fabricacién de los
compuestos intermetalicos de FeAl, con la meta de obtener microestructuras mas
uniformes. Posteriormente, la investigacion debe continuar hacia la comprension del
papel que juegan el oxigeno e hidrogeno disueltos en el metal fundido, para evitar la
fractura intracolumnar e intercolumnar asi como la interdendritica. La investigacion

debe seguirse en esta direccidén como ya fue indicada por Castagna y Stoloff [2].
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Capitulo 5. Atomizacion y depositacion.

Los compuestos intermetalicos ordenados son materiales atractivos para
aplicaciones estructurales donde se requiere una buena combinacion de resistencia
mecanica bajo condiciones de temperaturas elevadas y de buena resistencia a la
corrosion. Los compuestos intermetalicos de FeAl deben competir con algunos
aceros inoxidables en cuanto a resistencia a la corrosion en condiciones de alta
temperatura y medios oxidantes y sulfidantes. Ademas de presentar buena
resistencia al desgaste, baja densidad, una buena resistencia a la cavitacién-erosién
y un bajo costo de fabricacion [1]. Sin embargo, los compuestos intermetalicos de
FeAl son dificiles de fabricar por técnicas de colada. Los lingotes de FeAl fabricados
por técnicas de colada convencionales presentan agrietamiento, cavidades y
segregacion. La alta porosidad en las coladas de FeAl se ha asociado con la gran
cantidad de hidrogeno disuelto en el metal liquido [1]. Los métodos de fabricacién de
los compuestos intermetalicos FeAl reportados en la literatura incluyen: fusion,

colada y metalurgia de polvos.

En este trabajo se exploran las ventajas de procesos de fabribacién novedosos
aplicados a la fabricaciéon de aleaciones FeAl. Dentro de las técnicas utilizadas se
encuentra la atomizacion-depositacion, compresion isostatica en caliente (HIP por
sus siglas en inglés) y forja en martillo de caida libre. El proceso de atomizacion vy
depositacion ha atraido considerablemente la atencién como una método alterno de
fabricar materiales con forma cercana a la final (near net shape en inglés) [2,48-49]. La
atomizacion-depositacion se refiere a la sintesis de materiales mediante la
desintegracion en gotas del metal liquido con tamafos cercanos al micrémetro con
un fluido a alta presion. Este proceso de desintegracién puede continuarse con la

depositacion inmediata de la mezcla de gotas parcialmente solidificadas y liquidas
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sobre una superficie con el fin de formar una forma coherente y de baja porosidad

[3].

5.1 Experimental

El proceso de atomizacion-depositacion requiere de una velocidad de solidificacion
media a rapida, la cual minimiza las reacciones entre el material de la matriz y las
fases de refuerzo, esto hace posible su aplicacion en la sintesis de compuestos
intermetalicos de alta temperatura de fusidén, tales como los de FeAl [4].
Adicionalmente, es posible incorporar homogéneamente particulas de refuerzo
durante el proceso de atomizacién-depositacién, lo cual hace posible obtener

microestructuras refinadas en el tamafio de grano libres de segregacion [5,6].

Se fabricaron aleaciones de FeAl40 con adiciones de B y codepositadas con

particulas de alimina. Se cortaron muestras que se procesaron con HIP y forja.

Se describen los estudios realizados por microscopia oOptica y microscopia
electronica de barrido. La atomizacion y depositacion mejoran la microestructura
comparada con la obtenida en técnicas estandares de colada, las cuales son
susceptibles de generar una alta porosidad, segregacion y fractura. El B en el
FeAl40 atomizado incrementa la cohesion de las fronteras de grano induciendo el
cambio en el modo de fractura, de un modo principalmente intergranular a un modo
mezclado intergranular/transgranular. Las particulas de alumina durante el proceso
de atomizacién-depositacion inducen un refinamiento significativo del tamafio de

grano y ademas mejoran las propiedades mecanicas del FeAl40.
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La forjabilidad del FeAl40+B+Al,03 se mejord considerablemente comparada con la
mostrada por el FeAl. El proceso de HIP reduce la porosidad y mejora la ductilidad
en forja. Ademas, las particulas de alimina en la matriz de FeAl40 contribuyen a
cambiar el modo de fractura principalmente intergranular a principalmente

transgranular.

5.2 Resultados y discusién

La aleacion de FeAl40 fue fabricada empleando Fe y Al con una pureza de 99.99%.
La aleacion fue fundida y colada por gravedad en un molde de grafito cilindrico de 4
cm de diametro interno. En la figura 5.1a se muestra una seccién de este material
usado como aleacion maestra durante los experimentos de atomizacion-
depositacion. La microestructura de este material se muestra en la figura 5.1c. El
material muestra una alta porosidad y un tamafio de grano bastante grueso, que es
de alrededor de 1 mm. La alta porosidad se asocia a la evolucién de gases disueltos
en el metal liquido durante la solidificacion, los gases que pueden ser disueltos son
hidrégeno y oxigeno [51]. También se aprecian el desprendimiento de algunos

granos, haciendo evidente la poca adhesion entre los granos.

La pieza colada fue cortada en piezas que permitieran su alimentacion al sistema de
atomizacion y depositacion. El elemento microaleante B fue agregado en la forma de
Fe:B. El contenido de boro final fue de 0.1% atémico. La adicién de boro a la

aleacion se cree ayuda a mejorar la ductilidad a temperatura ambiente [7,8].

La fase de refuerzo empleada en estos experimentos es alumina comercial con una
pureza de 99.99%. La fenomenologia de la interfase FeAl-Al,Q5 ha sido estudiada
previamente y se mostré que no existe reaccién en la interfase [50]. La altimina en

forma de plaquetas marca MicroGrit Inc. (Westfield , MA) presenta una distribucion
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de tamafos de particula de tipo gaussiano y muestran un tamafio de particula
promedio de 3 pm (d50). Ademas el.90% de las particulas muestran un tamaiio

menor a 12um (d90) y un 10% con tamarios menores a 1um (d10).

@) 3 (bj e T T
Figura 5.1 a) Barra de FeAl40 de colada, b) Corte transversal de la barra colada y c) Microestructura de
la barra de colada.

A continuacién se describe el procedimiento para fabricar las aleaciones de FeAl40
por atomizacion-depositacion. Se funde la aleacién en un horno de induccién y se
calienta a las temperaturas indicadas en la tabla 5.1, se mantiene la temperatura de
colada durante 30 minutos para asegurar la homogeneizacion del metal fundido. El
metal sobrecalentado se inyecta a través de una boquilla de BN colocada en el
centro del dispositivo de atomizacion de 18 perforaciones, en esta parte es donde el
metal liquido es desintegrado para formar el rocio del atomizado en gotas con uﬁa
distribucién de tamarios de gota del orden de micras. El fluido para realizar el
atomizado es nitrogeno a una presion dinamica de 2.41 MPa y una distancia de
depositaciéon de 25 cm. La velocidad de flujo de nitrégeno para atomizar y del metal
liquido son 0.077 kg/seg y 0.020 kg/seg respectivamente. Una lista completa de las
variables experimentales utilizadas se muestra en la tabla 5.1 y en el apéndice A se

encuentran las cartas de los experimentos de atomizacion. Para evitar la oxidacion
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del FeAl durante el proceso de atomizacion depositacion, los experimentos se
realizaron en el interior de una camara ambiental, la cual se evacua de aire a una
presion de 200 Pa y se establece una presién de nitrégeno de 101 kPa durante todo
el proceso de atomizacion-depositacion. Uno de los experimentos se realizd en una

presion de vacio de 200 Pa sin la presion de Na.

Tabla 5.1 Variables principales de los experimentos de atomizacion.

Variable FeAl40 FeAl40+B FeAl40+B/Al.O;
Gas de coinyeccion --- — N2
[Distancia de coinyeccion - - 15 cm
Temperatura de colada 1693 K 1758 K 1773
Tempo de atomizacion 54 sec 64 sec 55 sec
diametro de boquilla 0.3048 cm | 0.3048 cm 0.3048 cm
[Temperatura de HIP --- 1373 K 1373 K
[Presion de HIP -- 200 MPa 200 Mpa
Tiempo de HIP — 60 min. 60 min.

En los experimentos de coinyeccion, conforme viajan las gotas solidificadas
parcialmente desde la boquilla al sustrato refrigerado bajo las fuerzas combinadas
de la fuerza de gravedad y el arrastre del flujo de nitrégeno, se inyectan las
particulas de alimina por dos tubos posicionados a 180° uno del otro y a 90° en
relacion con el eje del cono generado por las gotas del atomizado. Las particulas
son inyectadas con nitrdgeno a una presién de 241 kPa dentro del rocio del
atomizado. Basados en los resultados discutidos en detalle en los trabajos {5,9,10]
se selecciond una distancia de coinyeccion de 15 ¢m, desde el punto de atomizacion
al punto de coinyeccion. El criterio para seleccionar la presion vy la distancia 6ptimas
de coinyeccién de las particulas de alimina se baso en que las particulas deberian
ser capaces de alcanzar la {inea central del cono de atomizacion y superar el campo
de fuerzas generado por el nitrégeno y el de las gotas atomizadas. Debe notarse
que la alumina fue calentada en flujo de argén durante tres horas para remover
cualquier humedad y desaglomerar las particulas facilitando el flujo de las particulas

a través de los inyectores durante el experimento. Posteriormente, las gotas del

87



Capitulo 5

material compuesto con matriz intermetalica FeAl40+B+Al;O; son colectadas en una

forma coherente.

Los componentes principales del dispositivo para realizar la atomizacién vy
depositacién son mostrados en la figura 5.2 [3,11]. Las piezas resultantes del
proceso de atomizacion-depositacion muestran la forma de un cono gausiano, las
piezas fabricadas se muestran en la figura 5.3. Comparado con el material
preparado por colada en molde de grafito preparado previamente el material

atomizado y depositado es menos poroso y posee una microestructura mas fina.

LIQUIDO

BOBINA DE
INDUCCION

CRISOL

,O0TAS ATOMIZADAS

51~ PARTICULAS
AT /4 INTECTADAS

AR o

MOVIMIENTO DE
- ROTACION Y/O
i‘. TRANSLACION

Figura 5.2 Esquema del dispositivo de atomizacion-depositacion empleado para fabricar las aleaciones
de FeAl40 codepositadas con AlOs.

Estas fueron seccionadas utilizando una maquina de electro-erosion Fine Sodick

A320D Mark EXEDW, la cual permite realizar cortes sin perder mucho material
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durante el corte. Para realizar las pruebas de forja las muestras se cortaron en cubos

de 1 centimetro de arista como se muestra en ia figura 5.4.

(@) e (©
Figura 5.3 Se muestran las tres muestras fabricadas por atomizacién-depositacion: a) FeAl40, b)
FeAl40+B y ¢} FeAl40+B+AL0s.

(a) () (©)
Figura 5.4 Se muestran los cortes de los cubos de 1 cm de arista de las muestras de 1a figura 5.3,
FeAld0, b) FeAl40+B y c) FeAl40+B+AI203.

Se tomaron muestras para realizar analisis de difracciéon de rayos x. La muestra se
obtuvo en polvo con una lima de carburo de tungsteno. En la figura 5.5 se muestra el
difractograma obtenido, se marcan los planos que corresponden con la estructura B2
del FeAl, tarjetas 33-20 y 45-982 del JCPDS. Es importante resaltar, que a pesar de
la alta velocidad de solidificacion, se obtiene la estructura ordenada de equilibrio B2

y no la fase desordenada o
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Figura 5.5 Difractograma indicando los planos que corresponden a la estructura B2 del compuesto
intermetalico FeAl. La estructura B2 de equilibrio esta presente a pesar de la alta velocidad de
solidificacion.

Los cubos de las tres muestras fueron forjados empleando el martillo de caida libre
con una energia de impacto de ~640 J. La temperatura de las muestras previa a las
pruebas de forja fue de 1373 K y el tiempo de permanencia de 30 min. La
temperatura fue monitoreada durante la forja con un termopar tipo K, colocado en
una perforacién en el centro de la muestra. La curva tipica de la evolucion de la

temperatura antes y después de ia forja se muestra en la figura 5.6.

Para los estudios de tamafio de grano y caracterizacion microestructural se
emplearon el microscopio éptico y el MEB equipado con un sistema de energia
dispersiva de rayos X. También se realizaron pruebas de dureza y microdureza para
monitorear el comportamiento mecanico de los materiales. Después de las pruebas
de forja, las muestras fueron cortadas por la mitad y se - prepararon
metalograficamente. Para revelar la microestructura se empleo un reactivo

preparado con Glicerol, HNO3 y HCl en proporciones 3:2:1 respectivamente.
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Figura 5.6 Evolucion tipica de la temperatura durante la forja.
El pico en la curva corresponde con el momento de impacto.

La distribucion de tamafnos de grano en las piezas atomizadas en las muestras de
FeAl y FeAl+B son heterogéneas debido al perfil de temperaturas impuesto por las
condiciones del proceso de atomizacion-depositacion [12). La figura 5.7 muestra la
microestructura de la seccion transversal de los tres materiales depositados. En los
primeros dos, la microestructura es mas gruesa y tienen una distribucion mas
heterogenea que el material codepositado con Al,Qs. En la tabla 5.2 se muestran las

mediciones del tamafio de grano en los puntos marcados en la figura 5.7.

Tabla 5.2. Tamafios de grano en um de las regiones indicadas en la figura 5.7
Zona FeAl40 FeAld0+B _ FeAl40+B+Al,03

1 31 95 29
2 128 159 28
3 120 147 28
4 114 189 24
5 20 22 22
6 114 278 21
7 154 189 18

9N
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Figura 5.7. Seccion transversal de a)FeAl, b)FeAl+B y c)FeAl+B+Al0s.

La microestructura de los tres materiales atomizados mostradas en la figura 5.8a-
5.8c muestran importantes diferencias. La microestructura del FeAl40 y del
FeAl40+B (Figuras 5.8b y 5.8c respectivamente) son de grano grueso y con una
distribucion heterogénea de los tamafios de grano, a diferencia de la microestructura
del FeAl40+B/Al,0, (Figura 5.8a), la cual es de grano fino y homogénea, las fases
oscuras corresponden a las particulas de Al;O3. Esta distribucion heterogénea de las
aleaciones FeAl40 y del FeAl40+B puede ser producida por varios factores del
proceso de atomizacion, dentro de los que se encuentran: la temperatura del metal

liguido mayor a la ideal y una distancia menor del sustrato a la boquilla [52].

La inspeccién de las microestructuras de los materiales atomizados FeAl40 y
FeAl40+B con el microscopio 6ptico, muestran una notable menor porosidad del
FeAl40+B atomizado en condiciones de vacio comparado con el FeAl40 atomizado
en atmosfera de Nz (ver figuras 5.8b y 5.8c). Esta bien documentado, que la
formacion de porosidad durante el proceso de atomizacion esta influenciado por
muchos de los parametros utilizados durante el proceso, asi como las propiedades
termodinamicas de los materiales y de los gases empleados, y por consideraciones
de disefio del equipo mismo [10,13,14]. Los resultados encontrados son consistentes

con los reportados por Cai et. al. [15], los cuales muestran que la porosidad se
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reduce apreciablemente en las muestras atomizadas y depositadas cuando la

atomizacion se realiza en condiciones de baja presion o de vacio.

2.
gj
Figura 5.8 Microestructura de las aleaciones atomiz Oz con grano fino y estructura

de grano geometricamente homogéneo. Las microestructuras del FeAl40 (b) y del FeAl40+B (c)
muestran un tamario de grano mas grueso y una distribucion de tamafios de grano heterogénea.

El proceso de compresion isostatica en caliente mejora la microestructura de los
materiales en el sentido de que los poros son practicamente eliminados. Este
proceso induce un ligero crecimiento del tamafio de grano en el material dopado con
B, mientras que en el caso del FeAl40+B/Ai,O3 la estructura permanece estable
durante el proceso de HiP, ver Tabla 5.3. En la figura 5.9 se muestra la

microestructura de las muestras sometidas a HIP.

E! FeAl40 se desmorona en los bordes durante la prueba de forja, esto se ilustra en
la figura 5.10a. El FeAl40+B también se desmorona durante la forja, aunque la

integridad del material se mejora en la muestra sometida a HIP, ver figuras 5.10b y

93



Capitulo 5

5.10c. El resultado de la forja en el FeAl40+B/Al,0O; es la fractura de la muestra en el
caso sin HIP, pero la muestra sometida al proceso de HIP muestra la mejor
ductilidad, 44% de deformacién en condiciones de compresion, ver figuras 5.10d y

5.10e. En la tabla 5.3 se muestran los resultados de deformacién por forja de caida

libre.

Figura 5.10. Muestras cubicas después del proceso de forja. El proceso de forja desmorona casi
totalmente al FeAl40 (5.10a). Las aleaciones FeAl40+B (5.10b) y FeAl40+B+HIP (5.10c) también se
desmaronan. Por otro lado, el FeAl40+B/AlO3 (5.10d) se fractura después de la forja y el
FeAl40+B/ALOs+HIP (5.10e) muestra la mejor ductifidad en compresién que es de 44%.
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Los resultados de las mediciones de dureza y microdureza se muestran en la tabla
5.3. La adicion de B al atomizado de FeAl40 no afecta la dureza y microdureza del
FeAl40 atomizado. El proceso de HIP reduce la dureza en el caso del FeAld0+B,
pero en el caso del FeAl40+B/Al,O3 la disminucion es pequena. Sin embargo, la
presencia de las particulas de Al,O3 incrementa ia dureza. Después de la forja se

aprecia un endurecimiento de las muestras.

Tabla 5.3 Microdureza y Dureza de los materiales atomizados y depositados, antes (A) y
después de la forja (F):

MATERIAL Tamafio de | Microdureza, HV0.2] Dureza, HRC | Deformacién
Grano, um A F A F (%)
140 434 532 46 49 47*

230 462 544 43 92 63*
250 374 536 42 47 90"
28 481 544 40 92 44
FeAl40+B+AI203 +HIP 28 466 566 44 52 44

* Las muestras se desmoronan en la forja.

Las superficies de fractura se muestran en la figura 5.11. El FeAl40 atomizado
muestra un modo de fractura predominantemente intergranular (15.11a). El
FeAl40+B muestra una fraccion de fractura transgranular (5.11b) y este es el modo
predominante en la muestra procesada con HIP (5.11¢). También es observado un
modo de fractura transgranular en el FeAl40+B/Al;O3 (5.11d) y nuevamente es el
modo de fractura transgranular es el que predomina en la muestra procesada con

HIP (5.11e).

En la figura 5.12 se muestran las microestructuras de las muestras deformadas, en
las muestras libres de particulas de Al,O3 se observa una microestructura de granos
alargados por la deformacién y con evidencia de recristalizacion y crecimiento de
grano, figuras 5.12a, 5.12b y 5.12c¢. En las muestras con presencia de particulas de

Al>O3 la microstructura no cambia apreciablemente debido a que los fenémenos de
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recristalizacion y crecimiento de grano son inhibidos. Sin embargo, se observa un

crecimiento de cavidades rodeando a las particulas de Al2Os.

Figura 5.11. Aspectos de las superficies de fractura de las muestras después de la forja. La superficie
de fractura del FeAl40 es predominantemente intergranular y se muestra en la figura 5.11a. En la figura
5.11b se muestra la superficie de fractura del FeAl40+B y también es de tipo intergranular con una
pequefia fraccion de tipo transgranular. La aleacién FeAl40+B sometida a HIP muestra en la figura
5.11¢ un modo de fractura predominantemente transgranular. El FeAl40+B/Al;03, también muestra un
modo predominante de fractura transgranular, ver figura 5.11d. El FeAl40+B/Al,O3 procesadoe con HIP
también muestra un modo de fractura predominante transgranular, ver figura 5.11e.
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e

JFeAl40+B, c)FeAl+B+HIP, d)

FeAl+B/ALOs y e} FeAl+B/ Al,Os+HIP. La microestructura de las muestras libres de particulas de AlOs

se observa deformada y evidencia de recristalizacion y crecimiento de grano, mientras gue si contienen
particulas de Al2O; la microestructura se aprecia casi sin deformacion.

El boro en la aleacion FeAl40 incrementa la adhesion intergranular e influye
claramente en la transicién de modo de fractura intergranular a transgranular, Otro
efecto del boro asociado al aumento de la cohesién entre granos es el aparente

incremento en la dureza. En la literatura se acepta que el contenido de B incrementa
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la resistencia a la fractura intergranular y que lo hace al segregarse a las fronteras
de grano, la concentracién en el FeAl40+B/Al,0; debe ser menor que en las ofras
dos aleaciones al tener un tamafo de grano mas fino. La transicion del modo de
fractura intergranular a transgranular para el material compuesto no solo debe
considerar el efecto del B, sino que también debe considerarse el efecto del tamafio

de grano mas fino como resultado de la presencia de las particulas de Al;Os.

La dispersion de la alimina en la matriz intermetélica durante el proceso de
atomizacion-depositaciéon incrementa la dureza, estabiliza el tamafio de grano, y
ayuda a generar un gran numero de sitios de nucleacion que induce el refinamiento
de grano. Ha sido reportado el pape! de las particulas de Al,O; en aleaciones de
aluminio y otros materiales de matriz compuesta por otros investigadores [16-21].
Saigal y Leisk [22] reportaron los efectos benéficos de las particulas de AlxOs,
incluyendo el incremento en el modulo elastico, en la tension de fluencia y en la
resistencia maxima a la tension, mientras que al mismo tiempo se reduce la

densidad de los materiales.

En la Figura 5.13 se muestran las curvas esfuerzo-deformacion en compresion a
temperatura ambiente de las tres aleaciones atomizadas. Se observa el efecto de la
adicion de B en el mejoramiento del comportamiento mecanico, asi como tambien el
beneficio obtenido con las adiciones de las particulas de alumina. Pero
contrariamente a lo reportado por Saigal y Leisk [22], el modulo de elasticidad
disminuye con la presencia de particulas de alimina, debe resaltarse que estos
resultados no son en matrices intermetalicas. Los incrementos en el valor dela
tension de fluencia y en la resistencia maxima a la tensién esta de acuerdo con lo

reportado en la literatura.

En fa figura 5.14 se muestran las superficies de fractura después de la compresion a

temperatura ambiente. El FeAl40 presenta un modo de fractura predominante de tipo
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intergranular. El FeAl40 presenta un modo de fractura intergranular, con un aumento
en el modo de fractura transgranular. EI FeAl40+B+Al,0; muestra una mayor
proporcién de fractura de tipo transgranular y ademas se encontraron trazas de

deslizamiento en el interior de los granos.

FeAl40+BIAl

T LE |
> FeAl4o+B
s - FeAlo °
Q_ . N
=
o .a |
N
QL
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[Z4]
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=] e 4 [ 8 i@

Deformacion; %
Figura 5.13 Curvas esfuerzo deformacion de las tres aleaciones atomizadas.

Figura 5.14 Superficies de fractura de compresion a temperatura ambiente. a) FeAl40 mostrando
principalmente fractura de tipo intergranular, b) FeAl40+B mostrando fractura de tipo mixto
intergranular-transgranular, c) FeAl40+B+Al03 mostrando una mayor proporcién de fractura de tipo
transgranular. d) Trazas de deslizamiento encontradas en la fractura del FeAl40+B+Al,0s.
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En al figura 5.15 se muestran dos imagenes del FeAl40 obtenidas en el microscopio
de fuerza atomica. En la primera imagen se muestra una superficie pulida con 5% de
deformacion. En ella se pueden ver las bandas de deslizamiento y como estas se
arrestan al llegar a la frontera. En esta misma imagen se observa en la esquina
inferior derecha lo que parece ser evidencia de deslizamiento cruzado. En la
segunda imagen se muestra el FeAl40 deformado por forja. En la imagen se
observan bandas de deslizamiento en el grano de la derecha y que no pasan al
siguiente grano. Debe notarse el gran relieve generado por el ataque quimico. Este
pequefic sondeo de la técnica, muestra que es posible realizar investigaciones mas
complejas en cuanto a los fenémenos de deformacion en las fronteras de grano se
refiere, permite realizar mediciones de los escalones y distancias generadas por las

bandas de deslizamiento.

Figura 5.15 Imagenes del microscopio de fuerza atémica. En a) se muestra una superficie pulida,
deformada 5%, en ella se muestra una frontera de grano con bandas de deslizamiento ancladas en la
frontera. En b) se muestrauna frontera de grano de una muestra forjada, en la que se observan las
bandas de deslizamiento que desaparecen al llegar a la frontera.
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5.3 Penetracion de las particulas

Al examinar la microestructura FeAl40+B/Al;O3 se encontré que las particulas de
AlO3 se encuentran principalmente en el interior de los granos y que también se
encuentran en las fronteras de granos. La ubicacién de las particulas de refuerzo
puede relacionarse a algunos de los parametros de operacién del proceso de
atomizacion-depositacion basados en criterios establecidos por varios investigadores
[23-27]. Durante la solidificacion de las gotas, las particulas de Al,Os que logran
penetrar al interior de las gotas durante el proceso de coinyeccion pueden ser
rechazadas o atrapadas por el avance del frente de solidificacion. Cuando un frente
de solidificacion alcanza a una particula, la interfase sdlido/liquido puede empujar,
retener 0 sumergir a la particula. La particula es sumergida 6 atrapada cuando el
crecimiento de la fase sélida rodea a la particula de refuerzo hasta que finalmente la
particula queda dentro de la fase sélida. Si algun tipo de perturbacién modifica el
frente de solidificacion, generando el crecimiento de dendritas o crecimiento celular,
es posible que la particula de refuerzo sea atrapada por el frente de solidificaciéon o
retenida entre los brazos de las dendritas y finalmente encapsulada entre los
espacios interdendriticos. Esto es especialmente cierto si convergen dos frentes de
solidificacion de dos eventos de nucleacién independientes, una particula podria
quedar atrapada en la estructura de la fase sélida resultante. Debido a la naturaleza
compleja de este fenémeno, es un reto la prediccion exacta de las interacciones
entre las particulas de segunda fase y el frente de solidificacion en movimiento. La
revision de la literatura cientifica revela que se han hecho grandes esfuerzos en
comprender este fendmeno (25,26,28-42]. En la figura 5.16 se muestra un diagrama
esquematico de las interacciones de una particula de segunda fase y un frente de

solidificacion plano y un frente de solidificacion celular.
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Figura 5.16 diagrama esquematico de las interacciones de una particula de segunda fase y un frente de
solidificacion plano y un frente de solidificacion celular [53].

Para estudiar las interacciones de la particula con la interfase liquido sélida se han
emprendido tres aproximaciones bésicas. La primera aproximacion esta basada en
un andlisis de las condiciones terrﬁodinémicas del frente de solidificacion y la
particula, predice atrapamiento cuando el cambio neto de energia libre de la
interfase particula/frente de solidificacion es negativa [34,38,42]. La segunda
aproximacion esta basada en consideraciones estrictamente de caracter térmico
entre la particula y el frente de solidificacién y predice el atrapamiento cuando la
relacion entre la difusividad o la conductividad de la particula y el liquido es mayor a
1 [40,43,44]. E! tercer método utiliza los factores cineticos involucrados durante la
interaccién del frente de solidificaciéon y las particulas de segunda fase, siendo el
objetivo el identificar una velocidad critica de la interfase debajo de la cual una
particula deberia ser empujada y por arriba de Ié cual una particula debe ser

atrapada [34,37,38,41,42,45,46).

Estas tres metodologias son utilizadas para evaluar el criterio de rechazo o
atrapamiento de las particulas det FeAl40+B atomizado y depositado. Los resultados
de los modelos termodinamico y cinético deben compararse con la velocidad del
frente de solidificacién del presente sistema, calculada usando la relacion simple
[47]:

V,=K_AT )
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Donde:

AT es el sobre enfriamiento y
Km es el coeficiente de cinética de crecimiento definido como:

_ BD,ah,

K
"~ a,RT’ 2)

Donde:

4

B es una constante geométrica

Dy es el coeficiente de difusién del liquido
Ahy  es el calor latente de fusion

aq es la distancia interatomica.

R es la constante de los gases y

T es la temperatura de liquidus

El valor de K,, calculado de la relacién anterior es ~8X10* um/s. A la luz de esta
velocidad predicha por la ecuacion (1) seran discutidos los resultados de las

velocidades criticas de solidificacién para el atrapamiento de las particulas.

5.3.1 Modelo térmico

El modelo térmico [25] considera el caso de cuando la relacion de las
conductividades térmicas es menor a 1, basandose en el cambio de energia libre de

Gibbs de acuerdo con la relacion:

S.G k k
AG? :{—F+27zrp}/+a(j—l)AhSp +ék—dV‘-"-—L3(1——”]—(l—ja)AhSp;"—}

k
A4S, Gk ” d k d ©)
+{yexp(- @,y e 0l Zr Vi ARS (1- ja) ~2+—2
oo 0 ey i 1- o £t
Donde:
F es la fuerza aplicada sobre la interfase solido / liquido
Mo es el radio de la particula
Y es la energia de la interfase sélido / liquido
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Eyj son coeficientes de ajuste

kq ¥ Kp sON las conductividades térmicas de las gotas de FeAl y de las particulas de
Al2Os.

S, es el area de la seccion transversal de la particula

Go es el gradiente de temperaturas en el metal liquido

Vy,  es lavelocidad de solidificacién

Ah  es el calor latente de solidificacion

y es la amplitud de la perturbacion de crecimiento
Dy es una constante
o se define como:
o= [ : pAl,o,CAx,o. ] (4)
me,o,cm,o, + pdcps
Donde:

Caros es el calor especifico del Al,O3 y las variables restantes son consistentes con
las ya definidas anteriormente.
Esta expresion puede ser simplificada agrupando términos en constantes como se

muestra a continuacion:

AG! =C,y+C,yexp(-®, y) (5)

Debe notarse que el valor de ymax esta definido como el tamafo de la perturbacion
que genera un cambio maximo en la energia libre de Gibbs. En la figura 5.17 se
muestra el comportamiento de la energia libre como funcion del tamafio de la

perturbacion.

YM&x

}

AG:

Figura 5.17 Esquema del comportamiento de G como funcién del tamafio de Ia perturbacion
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En la figura 5.18 se muestra el comportamiento de se muestra el comportamiento de
AG} como funcion del tamafio de particula. De donde se concluye que las particulas

con tamanos superiores a 2um deben ser atrapadas por el frente de solidificacion.
Este modelo parece ser consistente con los resultados experimentales, Ios que

muestran una gran cantidad de particulas de Al,O3 en el interior de los granos.

2.E-07

/-"’ﬁ

1.6.07 M

0.E+00

AG (J)

-1.E-07

v=1¢*

«2.E-07

Am plitud de |a Perturb acién (um)

Figura 5.18 Comportamiento de AG? como funcién del tamafio de particula.

5.3.2 Modelo termodinamico

El modelo termodinamico basado en la formulacién de Bolling y Cisse [42], es
utilizado para evaluar si las particulas en las gotas de metal liquido son atrapadas o
empujadas por el frente de solidificacién. El analisis resulta en una ecuacién que
define la velocidad de solidificacion critica por debajo de la cual las particulas no son

atrapadas por el frente de solidificacion, esta velocidad critica se define como:

_ | 4¥(1)kTya,
VJ(WJ ©
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Donde:

¥(t) es una constanie

k es la constante de Boltzmann

T es la temperatura de la gota

¥ es la energia interfacial entre el sélido y el liquido

2o es la distancia atdmica entre la punta de la perturbacion del frente de
solidificacién y la particuia

n es la viscosidad de la fase liquida FeAl+B

R, es elradio de la particula de Al,O3

‘La velocidad calculada con la ecuacion (6) en funcién del tamafio de particula es:

0.5 '
. =[0.1874J
or R3

donde R, esta en um y la velocidad en ums™. Los resultados de este modelo

muestran gue la velocidad de solidificacion homogénea para el material compuesto
FeAl40+B/AI,O; calculado de la ecuacion (1) es mayor que la velocidad critica
predicha por el modelo termodinamico. Esto sugiere que las particulas deben ser
atrapadas por el frente de solidificacién, este resultado parece consistente con el
resultado experimental, el cual muestra que las particulas de Al,O3 se encuentran

principaimente localizadas en el interior de los granos.

5.3.3 Modelo cinético

Basandose en el modelo desarroilado por Stefanescu et. al. [34] se calcula la
velocidad critica del frente de solidificacion. Este modelo esta gobernado por la

ecuacion:

Aca k
V . 00 2 P
c'hdn—l)mp[ kj ™

Donde:

Ao, es el cambio de energia interfacial a una distancia de separacién a,
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Ao es la distancia de separacién entre la distancia de perturbacion maxima y la

particula

7 es la viscosidad dinamica del FeAl40+B liquido
R, es el radio de la particula de Al,O4
kay kp sON las conductividades térmicas de las gotas de FeAl+B y de las particulas

de AlO;.

Usando el modelo desarrollado por Stefanescu et. al. [33] y los parametros fisicos

pertinentes al sistema tratado (ver apéndice B), muestran que todas las particulas

que logran penetrar en las gotas del metal liquido deben ser atrapadas o retenidas

dentro de los granos en cuanto que el valor de la velocidad de solidificacion es

mayor a la V,, para todas las condiciones de sobre enfriamiento. Nuevamente los

resuitados predichos por este modelo son consistentes con los resultados

experimentales presentados anteriormente. No se observaron granos con particulas

de Al,O3 segregadas a los bordes exteriores, indicando que las particulas de Al,O;

no fueron empujadas por el frente de solidificacion.

En la tabla 5.4 se presenta un resumen de los resultados de los modelos para

predecir el atrapamiento o rechazo de las particulas durante la solidificacion.

Tabla 5.4 Sumario de los modelos de atrapamiento de particulas.

Modelo Criterio Prediccion Ecuaciones gobernantes Referencia

Térmico Relacion de
conductividad, | atrapamiento | AG? = C,y+C,yexp-®, ) [25,26]
Energia libre de
Gibbs

Termodinamico Vf':l-omdad ‘ ( 4%(2)kTya J

critica de atrapamiento | V= | ————1-¢ [42]
solidificacién SR,

Cinético Velocidad

’ critica de atrapamiento Va.z__.[kia&_ 2_& [29,34]

solidificacion dn— )TIRP kci
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Los tres modelos predicen el atrapamiento de las particulas de Al,O; por el frente de
solidificacion. Basandose en los resultados de los tres modelos pude inferirse qué a
menos que se establezca un equilibrio térmico y de fuerzas entre el frente de
solidificacién y la particula, la particula debe ser atrapada. Debido a que el proceso
de atomizacién es sinénimo de solidificacion rapida, siempre esta presente un frente
de solidificacion de desplazamiento rapido. Por lo tanto, el resultado obtenido en el
modelado del frente de solidificacion y la particula no es inesperado. Las particulas
Al,O, penetran al interior de las gotas durante el proceso de coinyeccion y la
microestructura resultante es una distribucion homogénea de las particulas de
refuerzo y localizadas principalmente al interior de los granos como resultado del
atrapamiento de las particulas por el frente de solidificacion predicha por los modelos
descritos. En la figura 5.19 se muestra evidencia del atrapamiento de particulas de

alumina en el interior de las gotas atomizadas que no se integraron en la muestra de

forma de cono gaussiano.

Figura 5.19 Fotografias de la seccion transversal de los polvos recogidos después del proceso de
atomizacion depositacion. Se aprecian particulas de alumina en el interior de los poivos, confirmando la
penetracion de las particulas durante el tiempo de vuelo desde la boguilla de inyeccion al susirato
enfriado por agua.
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El papel de las particulas de Al,O3 es generar y estabilizar una estructura de grano
fino observada en este trabajo y que es consistente con los trabajos de otros
autores. La recristalizacéon y el crecimiento de grano se presentan claramente
durante el proceso de fabricacion y durante el enfriamiento posterior al proceso de
atomizacion-depositacion de las muestras libres de particulas AlOs como se
muestra en la figura 5.8. La estabilidad y la homogeneidad de la estructura de los
granos en el material con particulas de AI;O: son consistentes con las
observaciones realizadas en otros materiales compuestos de matriz metalica y se
atribuyen a elevadas velocidades de nucleacion para la formacién de granos en los

sistemas con particulas de Al.Q; [19].

5.4 Conclusiones

El proceso de atomizacion-depositacion mejora la microestructura del compuesto
intermetalico FeAl40 con respecto a la obtenida por técnicas convencionales de
colada en las que el material presenta una alta susceptibilidad a desarrollar alta

porosidad, segregacion y grietas.

El boro en el FeAl40 depositado y atomizado incrementa la adhesién entre las
fronteras de grano y genera un cambio en el modo de falla de intergranular a un

modo mixto intergranular/transgranular.

L]

Las particulas de AlLO; penetran dentro de las gotas durante el proceso de
coinyeccion resultando en una microestructura con particulas uniformemente
distribuidas y principalmente en el interior de los granos como resultado del
atrapamiento de las particulas por el frente de solidificacién como fue predicho por

los modelos presentados.
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La adicion de las particulas de Al,03 durante el atomizado induce un apreciable

refinamiento del tamafo de grano ademas de un refuerzo del material. La forjabilidad

de las muestras de FeAl40+B/Al.O; es mejor de manera apreciable a las muestras

libres de particulas de Al;Os.

El proceso de HIP reduce la porosidad e incrementa la ductilidad de los materiales.

Adicionalmente la presencia de las particulas de Al,O3 contribuye a cambiar el modo

de fractura intergranular a un modo principalmente transgranular.
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Capitulo 6. Microscopia electrénica de transmisién.

Los compuestos intermetalicos ordenados FeAl son materiales atractivos para
aplicaciones estructurales, en donde se requiere una buena combinacion de
resistencia mecanica a alta temperatura y una buena resistencia a la oxidacién [1].
Sin embargo, su utilizacién es limitada debido a su pobre ductilidad y a la fragilidad

inducida por el medio ambiente en estos compuestos.

La técnica de atomizacion-depositacion ha atraido considerablemente la atencion
€oMmo un métbdo alternativo en la fabricacién de piezas con forma cercana a la final
(near net shape, en inglés) [2-4] ademas de hacer posible el proceso de co-
depositacion durante el cual pueden incorporarse particulas de refuerzo, generando
microestructuras de grano fino libres de segregacién [5,6]. El B ha sido reconocido
como el elemento responsable de los resultados exitosos en el mejoramiento de la
ductilidad de algunos compuestos intermetalicos [7,1 2]. Las adiciones de este
elemento combinado con la co-depositacion de particulas de Al,O3 ya han sido
estudiadas previamente [13]. La presencia de las particulas de alimina mejoran el
comportamiento mecanico y cambian el modo de fractura de un tipo intergranular a
uno principalmente de tipo transgranular.

En afios recientes se ha realizado trabajo experimental y tedrico en la estructura
ordenada B2 [14-18]. La estructura B2 consiste de dos subredes de cubicos simples,
uno de los cuales esta ocupado por el Fe y el otro por el Al. En el caso de Ia
composicion no estequiométrica del FeAl40 los atomos de Fe sustituyen a algunos
atomos en la subred de Al, creando una red B2 imperfecta.

Se ha reportado en la literatura que el FeAl deforma en la direccion <111> a
temperatura ambiente y a todas las composiciones [19-26] y en la direccién <001> a
temperaturas elevadas [22-26]. La temperatura de transicion en el sistema de
deslizamiento de <111> a <001> aumenta con el incremento en la concentracién de
Fe en la aleacion [24,26]. La diferencia principal entre estos dos sistemas de
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deslizamiento es que la direccién <111> cumple con el criterio de Von Mises para el
flujo plastico en policristales y el sistema <001> no lo cumple.

Se espera que estén presentes pequefios dominios en la microestructura del FeAl40
atomizados y depositados, pues a pesar de la velocidad rapida de enfriamiento
durante la solidificacion, esta no es suficiente para suprimir la formacion de la
estructura ordenada B2 [27-29].

6.1 Experimental.

El proceso de fabricacion de las aleaciones, ya fue descrito previamente en el
capitulo 5. Las muestras para el microscopio electronico de transmision (MET) se
prepararon a partir de los cubos seccionados por electro-erosion. De los cubos de 1
cm de arista se cortaron laminillas de 500 um de espesor, de las cuales se cortaron
discos de 3 mm de diametro con un cortador de diamante. Los discos de 3 mm de
diametro fueron adelgazados por pulido mecanico con suspensiones de diamante
hasta un espesor de 50 pum de espesor generando caras concavas para inducir la
perforacion de las muestras hacia la region central. El adelgazado final se realizd
utilizando una solucion de acido perciérico al 10% en alcohol etilico en un sistema de
pulido electroquimico de doble chorro Tenupol 2 a una temperatura de -15 °C. Las
muestras adelgazadas se analizaron en un microscopio electrénico de transmision
marca JEOL modelo JEM-2010 equipado con un detector de energia dispersa de
rayos X (EDS), operado a 200 kV. Este microscopio tiene la caracteristica que las
imagenes generadas no presentan rotacion respecto de los patrones de difraccion

generados.

Los resuitados fueron analizados empleando la constante de camara calibrada
previamente con los patrones de difraccion de electrones generados por una pelicula

de oro.
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6.2 Resultados y discusién

hed e

6.2.1 Aleacion FeAl40

En la microestructura del FeAl40 mostrada en la figura 6.1 se aprecian dislocaciones
presentes en la matriz. En la figura 6.2 se muestra evidencia de regiones pequefias
de dominios de antifase con- su correspondiente patrén de difraccion. Esta
observacion experimental esta de acuerdo con las observaciones de ofros
investigadores[27-29].

La indexacion del patron de difraccion mostrado en la figura 6.2b se realizd como se
muestra en la tabla 6.1.

En la figura 6.3 se muestra una frontera de grano, la cual aparece libre de
precipitados y de dislocaciones. La matriz y la frontera de grano aparecen libres de
precipitacion, por lo que el B debe estar en solucién soélida. El espectro de EDS
mostrado en la figura 6.3 solo muestra los picos correspondientes al Fe y el Al

115



Capitulo 6

: 5
Figura 6.2 En la figura a se observan pequefias regiones mostrando el contraste caracteristico de los
dominios de antifase. En b se muestra el patrén de difraccion correspondiente a la direccion (311)

Tabla 6.1 Analisis del patron de difraccion mostrado en la figura 6.2b.

Vector  Radio Rz Relacion  Angulo Indices Indices Angulo
cm con posibles  especificos con
OX 136 1.8496 3 0Y=33 {211} (21)  (n2)= 16
oy 134 1.7956 3 0z=74° {211} (i12) (on) =73.2°
0z 0775  0.6008 1 OX=107° {110} on)  (21)=108.8°

—

Figura 6.3 Se muestra una frontera de grano libre de dislocaciones. EI EDS muestra solo Fe y Al
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6.2.2 Aleacion FeAl40+B

. e

En fa figura 6.4 se muestra el contorno de extincion del FeAl40+B S -ljunto con el
patron de difraccion, el cual corresponde a la direccién (110). En el Patron de
difraccion se observan lineas de puntos con una mayor y menor intensidad, estos
tltimos corresponden a la super-red, se indican con A 'y B en el patrén de difraccion.
El patron de difraccion de la figura 6.4 fue indexado como se muestra en la tabla 6.2,

Tabla 6.2. Analisis del patrén de difraccion mostrado en [a figura 6.4.

Vector  Radio RZ  Relacion  Angulo Indices indice Angulo
cm con posibles  especifico con
0X 0715 05112, 1 OY=54° {100} (001) (1) = 547°
oy 122 14884 3 OX=54° {11} (11)  (001) =54.7°

fOOnm_

Figura 6.4 Contorno de extincién en el AI4OB; *- .y el patron de difraccion correspondiente a la
direccién (110).

En la figura 6.5 se observa el contraste de los dominios de antifase presentes en la
matriz.
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6.2.3 Aleacion FeAl40+B/Al;0;.

En la figura 6.6 se muestra la aleacion FeAl40+B co-depositada con particulas de
alimina, en a) se observan dislocaciones y en b) parece que hay contraste parcial

de los dominios de antifase y no muestra precipitacion.

‘ v > v L] ) g — . : N :‘ _Jg;; . 1‘."_’..’*‘ i/ i . <
Figura 6.6 Se muestra la aleacion FeAl40+B co-depositada con particulas de alimina, en a) se
observan dislocaciones y en b) parece que hay contraste parcial de los dominios de antifase

e
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En la figura 6.7a se muestra evidencia de las gotas del atomizado, con tamafnios
inferiores a 1um, Estas deben generarse por la oxidacion de la superficie de las
gotas atomizadas durante el tiempo de vuelo hasta la muestra depositada. Y al ser
electropulidas permanece la capa oxidada que es la que se observa en la imagen. El
espectro de EDS (ver figura 6.7b) muestra un pico de oxigeno y un pico de Al de
mayor intensidad al mostrado en el espectro de la figura 6.3, por lo que el oxido
formado debe ser Oxido de aluminio formado sobre la superficie de las gotas
atomizadas. La forma no esférica debe ser atribuida a la deformacién sufrida por el

impacto durante la depositacién.

Ergy
#21100rm

’

(b}

Figura 6.7 a) Evidencia de las gotas del atomizado. b) El espectro muestra el pico de oxigeno.

Las particulas de alumina se encuentran en el interior de los granos, esto se muestra
en la figura 6.8a. Debe notarse que no existe la formaciéon de una interfase en la
frontera matriz-particula, esto esta de acuerdo con la prediccion de la estabilidad de
las particulas de alumina en la matriz intermetalica FeAl [30]. También es notoria la
presencia de redes de dislocaciones en la cercania de la interfase matriz-particula.
En la figura 6.8b se muestra el espectro de EDS obtenido de la particula de alimina,
en este caso el pico de oxigeno es de mayor intensidad que el mostrado en la figura
6.7b.
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Infensidad, u.a.
o

(a) (b)
Figura 6.8 a) Particula de Al20z en la matriz intermetélica. b) Espectro de EDS correspondiente a la
particula mostrada en (a).

6.2.4 Frontera de grano en FeAl40+B.

Por la importancia de las fronteras de grano en las propiedades mecanicas de los
materiales policristalinos, se realizd el andlisis de una frontera de grano de alto

angulo.

En la figura 6.9 se muestra una frontera de grano en la aleacion FeAl40+B. Las tres
imagenes corresponden a la misma frontera de grano, pero con diferente inclinacion
de la muestra respecto del haz de electrones. En a) se pueden observar
dislocaciones hacia el interior de los granos, mientras que en las cercanias de la
frontera en el grano superior parece libre de dislocaciones. En b) y ¢) se observan
las bandas generadas por el cambio en el espesor de la muestra. En la figura 6.9b la

frontera de grano se encuentra paralela a la direccién del haz de electrones.

En la figura 6.10 se muestran los patrones de difraccion de los granos superior e
inferior, designados como A y B respectivamente. El grano A esta cerca de la
direccion (111) mientras que el grano B esta cerca de la direccion (100). Para
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obtener cada uno de los patrones de difraccion, fue necesario inclinar la muestra
para alcanzar el eje de zona en cada grano. La desorientacidn entre los dos granos
esta cerca de los 54.7° de desorientacion. Los planos (111) y (001) son paralelos y
pueden formar interfases inconmensuradas de baja energia [32] . Consideraciones
tebricas y observaciones de las fronteras formadas en metales y ceramicos

determinan que esta frontera es de tipo especial y tiene una baja energia.

o G ©

Figura 6.9 Frontera de grano con diferente inclinacion de la muestra.

La indexacion de los patrones de difraccion mostrados en la figura 6.10 se realizé de
la manera descrita anteriormente. En estos dos casos A y B, ademas se determiné
por comparacion de las distancias interplanares calculadas del patron de difraccion.
Para esto se utiliz6 la constante de la camara del microscopio, AL=3.11+0.07, para la
longitud de 150 cm y 200 kV. Los valores de esta comparaciéon se muestran en la

tabla 6.3.

Tabla 6.3 Comparacion de las distancias interplanares hkl reportadas y las calculadas de los patrones
de difraccién de Ay B.

hkl dn reportada d medido
[31] A B
100 2.8906 2.89
110 2.0461 2.087 | 2.073
200 1.4477 1.445
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Figura 6.10 Patrones de difraccion de los granos superior e inferior mostrados en la figura 6.9. Estos
son designados como A y B respectivamente. El patrén de difraccion para el grano A corresponde con

la direccion (111), mientras que el grano B se encuentra alineado con la direccion (100).

6.4 Conclusiones

De los resultados anteriores puede afirmarse que el B se encuentra en solucion

sélida puesto que no se encontraron precipitados en el interior de los granos ni en

las fronteras de grano. Se comprob6 que las particulas de alimina se encuentran en

el interior de los granos y que no hay la formacion de una interfase en la frontera

matriz- particula, esto por la gran estabilidad de la particula de alimina en la matriz

FeAl40. Existe una ligera oxidacién de las particulas atomizadas con tamafios

menores a 1um durante el tiempo de vuelo desde la boquilla de atomizado hasta el

sustrato donde se deposita el atomizado. La densidad de los dominios de antifase es

pequefa, pero este resultado es acorde con lo reportado en la literatura [27-29].
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Capitulo 7. Conclusiones generales.

A continuacién se resumen las conclusiones consideradas mas importantes de cada
etapa del presente trabajo. '

1. El analisis de las fronteras de grano muestra la posibilidad de modificar el
comportamiento de las fronteras al modificar las caracteristicas de desorientacion
entre los granos. Actualmente han emergido nuevas tecnologias, como la formacién
de patrones de canalaje de electrones (electron chanelling pattern, en inglés), que ha
venido a revolucionar el analisis de las desorientaciones entre los granos vecinos.

2. Se comprobd el efecto del medio ambiente bajo condiciones de forja.
Obteniéndose mejores resultados en una atmdésfera de argén, en comparacion con
los resultados obtenidos en condiciones de vacio y al aire. La aleacion FeAlZ mostrd
un mejor comportamiento en condiciones de compresién a temperatura ambiente
comparado con el mostrado por la aleacion FeAIBZ. Pero en condiciones de forja se
invirtid el ‘comportamiento, esto es causado por la alta segregacién de Zr en la
aleacion FeAlZ. Estos resultados nos permitieron optar por otro método de
fabricacion, la técnica seleccionada fue el de atomizacién depositacion.

3. Los compuestos intermetalicos ordenados FeAl40 procesados por atomizacion-
depositacion mejoran su comportamiento mecanico frente a las aleaciones
procesadas por técnicas convencionales. La adicién de B modifica el tipo de fractura
generado durante la deformacion por forja y por compresion a temperatura
ambiente. Se mostré el efecto benéfico de las particulas de segunda fase en las
propiedades mecanicas a temperatura ambiente y en condiciones de forja. La
resistencia maxima a la tensién y la tension de fluencia se incrementa en poco mas
del 200%, esto esta de acuerdo con los resultados reportados por Saigal y Leisk
[Ref. 22, cap. 5]. El médulo de elasticidad es el unico que mostrd un comportamiento
inverso al reportado por estos investigadores, debe notarse que el comportamiento

se observo en matrices metalicas y no en una intermetalica.
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4. Los modelos utilizados para la prediccion del atrapamiento de particulas

reproducen bien el resultado obtenido experimentalmente.

5. El incremento en las propiedades se genera por el refinamiento de la
microstructura por la solidificacion por atomizacién-depositacion y por el mayor
refinamiento inducido por la presencia de las particulas de alumina. La presencia de
estas también ayuda a modificar el modo de fractura intergranular a uno mixto

intergranular-transgranular.

6. No se encontraron precipitados de B en el estudio realizado por TEM, indicando
que se encuenfra en solucién solida. Se comprobd que las particulas de alumina se
encuentran en el interior de los granos. Los parametros de atomizacion-depositacion
deben ser manejados con mayor cuidado porgue se encontré evidencia de oxidacion

de ias gotas durante el tiempo de vuelo hacia el sustrato.

7. Los reducidos campos de dominios de antifase se encuentran acordes con lo
encontrado en la literatura [ref. 27-29, cap. 6].

8. El porcentaje de deformacion se incremento en el caso de forja de 5% para el
caso del FeAl40 fabricado por colada a 44% para el caso de las muestras fabricadas
por atomizacion-depositacion, esto probados en aire. Mientras que para el caso de
las pruebas de compresion, se incremento de un maximo de 2.5% para el caso de
las muestras fabricadas por coiada por gravedad, a cerca del 12% para las muestras

atomizadas y depositadas.
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7.1 Sugerencias para trabajos posteriores

1. El efecto del boro en el mejoramiento del comportamientc mecanico del
FeAl40 esta asociado a la segregacion del mismo a la frontera de grano.
Debido a esto, la concentracion efectiva de boro en las fronteras de grano es
una funcién del tamafio de grano. Es necesario un estudio a mayor detalle de
la concentracién de boro en las fronteras de grano en muestras con tamafo
de grano controlado. Asi como el limite de solubilidad de! boro en el FeAl40 en
estas condiciones de enfriamiento rapido.

2. La ingenieria microestructural puede dar una respuesta al problema de
fragilidad inducida por el medio ambiente, por lo que debe ahondarse en esta
area de investigacion con el objetivo de buscar mejorar las propiedades
mecanicas mediante el control de la distribucion del caracter de las fronteras
de grano.

3. Las propiedades de resistencia a la corrosion deben ser evaluadas en la
microestructura generada por el proceso de atomizacion-depositacion, tanto
en la matriz sin fase de refuerzo como en las microestructuras co-depositadas

con alimina.

127






X

APENDICE A

UNIVERSITY OF CALIFORNIA, IRVINE

BERKELEY s DAVIS « IRVINE » LOS ANGELES » RIVERSIDE « 5AN DIEGO » 4N FRANCISCO ol SANTA BARBARA « SANTA CRUZ

MATERIALS PROCESSING LABORN RSG
DEPARTMENT OF MECHANICAL ENGINEERI
IRVINE, CALIFORNIA 92717

EXPERIMENTAL DATA 1OG
DRTE ?}17“’]5’ EXPERIMENT No. _DF2  RESEARGHER Dan
RLLOY sYsTeM __Fo Al

CHRRGE WEIGHT ' : VACUIM READING _ .4 bk £ 2X

INITIAL GAS SUPPLY PRESSURE R A0 pc  puvan 2¢%ps.  prma p

DYNBMIC GAS ATUMIZATION PRESSURE 350 Q‘J.l SUBSTRATE CENTER OFFSET _
BACKFILL GAS TYPE M'\ CHAMBER PRESSURE ;52:.‘ ATCMIZING GAS Al

"
SUBSTRATE USED (.4 _ STARTING DISTANCE TO ROZILE D RRM _ v

DOWNSTRCKE VALVE SETTING REM: Lg VALVE SET Sm VALVE.
cructaLE vsep 20y GRAPHITE SUCEPTOR? Ao

HEAT TIME START /{ (Cam TEMP HOLD TIME _ A 9w  POUR TIME _3 $Sp=
TEMPERATURE GRADIENT IN CRUCIELE

PCURING TEMP. ! (410 [ APFROKIMATE HEIGHT OF MOLTEN METAL IN CRUCIBLE

ATCMIZATION NOZZLE _IN-25 POURING TUBE MATERIAL ___ DAl

POURING TUBE: TAPERED? __ DIAMETER /40  PROPILE DIMENSION __~.J /-9
NOZILE TEMP BEFCRE POUR DURING AFTER
ATOMIZATION TIME _- 1 b $¢c METAL FLOW ACCORRCY? (¥/N)

MASS WEIGHT OF DEPOSIT HEIGHT
BALANCE,:

TOTAL PCWDER WEIGHT PORDER SIZE DISTRIBUTION?

CRUCIBLE SCRAP METAL

OTHER SCRAP METAL . TOTAL WEIGHT
OBSE_:RVATIONS: .
f( B3 5 8% pen 20§ e py, D IAQC ok Tl -, ph
[ =9 ‘r_;nw.. <2 o ¢ ) ze@,‘,,,_, ENT ] E
U > A7 gty ~p AL X353 (8 . -7 JHANEC
L{

i"‘ = q4%"° poete 3 :ilL_
<°3 J':f[. I'.‘-"bq 13“

W it
i !'S = 4. .n--utk“? gry’e A sy /{f‘“
L2593 &% ww—")f“'?‘ i o=
S % s m A3 R . —
&g, W o0 = Hed L

Mgk ki ¥R = TG

129



UNIVERSITY OF CALIFORNIA, IRVINE

nmoDAm-mm-nmm-mn-mnmco-smmm SANTA BARBARA s SANTA CRUZ

MATERIALS PROCESSING LABORATORY
DEPARTMENT OF MECHANICAL ENGINEERING

IRVINE, CALIFORNIA 92717
EXPFRIMFNTAL DATR LOG

e X-25-95 mwempevr o. 325 resemrom D(iw

auLoy sestev __tefl s E 8 Uidye  oacdam
amroE WEIGHT D193y ¢ 2.394F;B vAcUM RERDING s5omlyr
INITIAL GAS SUPPLY PRESSURE f%0ps.  FINAL DELTA P

DYNAMIC GAS ATCMIZATION PRESSURE _3 50ps. SUBSTRATE CENTER OFFSET _—_
BAGGILL GAS TYFE _AJ, CHAMEFR PRESSURE 2 D5\ ATOMIZING GAs __ Al
SUBSTRATE USED STARTING DISTANCE TO NOZZLE ReM _Max
DOWNSTROKE VALVE SETTING __—  RPM: Lg VRALVE SET Sm VALVE
RUCIBLE USED _Li L) CRAPHITE SUCEPTOR? __ /N 2
HEAT TIME START _' A0 TEMP HOLD TIME ¥. é’j?e.,‘. POUR TRME 98 »

TEMPERATURE GRADIENT IN CRUCIELE
POURING TEMF.. 4 35 “L. APPROKIMATE HEIGHT OF MOLTEN METAL IN CRUCIBLE

ataurzaTion Nozzie [N 2% POURING TUBE MATERIAL
PCURING TUBE: TAPERED?/¢ DIMMETR (A%  PROFILE DIMENSION S I%
NOZZLE TEMP BEFORE POUR _2/2°C  DURING APTER
ATCMIZATION TIME _ﬁlﬂ_“f_‘m FLOW RCOCURRCY? (Y/N)
MASS WEIGHT OF DEPOSIT HEICGHT
BALANCE:
TOTAL POWDER WEIGHT POWDER S12E DISTRIBUTION?

s
_'&\k@\3 CRUCTELE SCRAP METAL

OTHER SCRAP METAL TOTAL WEIGHT
CBSERVATIONS: [Pl PRI '{‘w-t ol .Au_.(t‘-'vg nitlay (3 250°C
.!';')- PR gz D AL [0l S viab_an o H '?‘-L'ﬂ-»r:.'-“-"i
2ol 7 A vy 2 AG'C
ﬁ ) 'l:fv 'D‘.—& = 3L RN
TN T NN
NGRS AL
TV D (B nawte 7 9257 o
D46 71N prer 3 RGPC 5
THOT S 0% cone 2 (UGE
W %, ’| XTI

130




Tz

-

UNIVERSITY OF CALIFORNIA, IRVINE

BERKELEY = DAVIS « IRVINE s LUS ANGELES » RIVERSIDE » SAN DIECO « SAN FRANCISCO

| SANTA BARBARA » SANTA CRUZ

MATERIALS PROCESSING LABORATORY
DEPARTMENT OF MECHANICAL ENGINEERING

IRVINE, CALIFORNIA 92717

CHRRGE. WEIGHT % 'bmn VACOUM READING 5 tet

INITIAL GAS SUPPLY PRESSURE m '25. FI‘NI\L i Q DELTAP ___

DYNAMIC GAS ATCMIZATION PRESSURE 2 pi, SUBSTRATE CENTER OFFSET

BACKFILL GRS TYPE A, CHAMEER PRESSURE 3,23] AMZING GRS ” —

SUBSTRATE USED _{ STARTING DISTANCE TC NOZILE /u REM
DOWNSTRCKE VALVE SETTING RPM: Lg VALVE SET Sm VALVE
cruetaLE vseD e (s ( u.f() GRAFHITE SUCEPTCR? _4J-

HEAT TIME START _{8-03 g TEMP BOLD TIME iJ:%5 .. POUR TIME _{. [Sgu
TEMPERATURE GRADIENT IN CRUCIELE

pournG Tave, 199 0°C APPROXIMATE HEIGHT OF MOLTEN METAL IN CRUCIELE

ATCMIZATION NozzLE _iN-1% POURING TUEE MATERIAL L3
POURING TUBE: TAPERED? L'u DIAMETER _ 20"  rroPiLE DnamstoN _ 57%
NOZZLE TEMP BEFORE POUR DURING AFTER
ATGMIZATION TIME 5%, SO  METAL FLOW ACCURACY? (¥/N)
MASS WEIGHT OF DEPOSIT HEIGHT
BALANCE:
TOTAL PCWDER WEIGHT POWDER SIZE DISTRIEUTION?

CRUCIBLE SCRAP METAL

OTHER SCRAP METAL TOTAL WEIGHT
CBSERVATIONS: ke L solf - weiod
20: &2:&—2 149 (.'u w308,
8.3~ .w. 3 4850 [

4 s fJ. v g \
1 "’7(3‘ ‘Grtiqﬁ\
Ty Stuﬁs 3 555 -~ .
12357 3054 = “D‘F
l-uS-w.Z‘!_i'é._? 4% Wed on N vane
el _ap b SAC o iﬁ-}

Nty [ F RELY _@_[._4_3:;« s

131



APENDICE B

Parametros termofisicos usados en el presente trabajo.

Parametro Descripcion Valor  Unidades
Pa Densidad del FeAl 5802 kgm™

Pe Densidad del gas de atomizacion (N2) 1.25 kgm™

he Calor latente de fusién del FeAl 28.1 kymol”
¥ Energia interfacial sélido-liquido 0.238 Jm™*

Cpg Calor especifico del gas (N2) 1192 Jkg'K!
Kq Conductividad térmica del gas (Nz) 0.027 wm'K!
kp Conductividad térmica del Aly03 39.0 Wm''K
ky Conductividad térmica de las gotas de FeAl 41.2 Wm'K!
Chs Calor especifico del sélido FeAl 718 Jkg'K!
PAI2O3 Densidad del Aly0; 3220 kgm™

n Viscosidad del FeAl liquido 6.33x107  kgm''s™
Do Coeficiente de difusidn del FeAl liquido 5.8x1071° m%"

R Constante de los gases 8.314 JK 'mol™
Canos Calor especifico del Al0; 826 Jkg 'K
Oy Constante 0.476 -

¥(1) Constante 0.331 ---

k Constante de Boltzmann 1.38x10%  JK!

g Constante gravitacional 9.8 ms™

Q Volumen atomico del FeAl 6.87x10°  m’mol’’
TL Temperatura del liquidus del FeAl 1663 K

h Coeficiente de transferencia de calor por conveccion 21.2 Wm 'K
Cpi Calor especifico del FeAl liquido 620 kg 'K
g Emisividad de la superficie 0.5 -

RsL Movilidad de la interfase solido - liquido 0.01 ms 'K
Yo Tensidn superficial a la temperatura del liquido 1.543 Nm™
dy/dt Coeficiente de temperatura de la tensién superficial -3.73x10° Nm'K
y Razo6n de Poisson para el FeAl 0.323 -

E Modulo elastico del FeAl 167.3 GPa

Vg Velocidad de salida del gas de atomizacion (N2) 520 ms”

@ Angulo de inyeccidn del Al»0; 50 e

g Viscosidad del gas de atomizacion 1.8x107 kgm''s’!
Ole Constante 0.103 Jm™

K. Parametro cinético 1x10% m’s

D Coeficiente de difusién sélida del FeAl 1.0x10-10 m’™

Ty Temperatura de liquidus 1690 K

B Constante 35.2 "

3 Didmetro atémico 1.38x10" JK'
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