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Resumen

El presente trabajo de investigacion estd enfocado al estudio de aleaciones intermetélicas base
FeAl. Estos materiales guardan buena perspectiva para emplearse como materiales estructurales.
En particular el compuesto intermetalico ordenado FeAl no estequiométrico con estructura tipo B2
exhibe buena resistencia a elevada temperatura en comparacién con materiales convencionales;
ademas posee: una baja densidad, elevado punto de fusion, bajo costo, excelente resistencia a la
oxidacion y sulfuracion aun a elevadas temperaturas. Sin embargo, estos materiales exhiben una
baja ductilidad a temperatura ambiente (1 a 5 %) y un modo de fractura fragil, lo cual ha limitado su
uso comercial como material ingenieril para aplicaciones estructurales.

Se ha reportado que se puede superar el comportamiento fragil de estas aleaciones mediante el
micro 6 macro aleado y un control adecuado de los procesos de produccion y fabricacion. En esta
direccidn, recientemente se han comenzado a emplear técnicas de produccién relativamente
novedosas como la solidificacion rapida y aleacién mecénica.

La produccion de compuestos intermetalicos mediante solidificacion rapida posee ventajas muy
atractivas como son: refinamiento micro estructural, de tal manera que cualquier segregacion en
composicion ocurre solo a través de distancias muy cortas, por lo que se requieren tratamientos
térmicos muy cortos para lograr la uniformidad; el potencial para extender la solubilidad sélida de
elementos ternarios mas alla de las composiciones de equilibrio; asi como también, la posibilidad
eliminar operaciones de maquinado y acabado redundantes involucradas en el procesamiento de
lingotes, mediante la solidificacién é consolidacién a dimensiones cercanas 6 idénticas a las
requeridas.

En el presente trabajo se presenta el desarrollo micro estructural y estructural de aleaciones
intermetalicas binarias FeAl y macro aleadas con Cr y C, que fueron producidas y procesadas de
acuerdo a la siguiente ruta:

Producir mediante la técnica de fundicién por induccién en vacio aleaciones de composicién Fe-
40Al (% at.) de manera pura y micro aleando con (Cr y C) en concentraciones menores 0 iguales
al 5 % atémico.

Producir cintas metalicas empleando los lingotes previamente producidos por fundicion por
induccién en vacio, mediante solidificacion rapida empleando la técnica de melt-spinning. Asi
mismo aplicar tratamientos térmicos a las cintas metélicas.

Evaluar el impacto de las adiciones de microaleantes, condiciones del procesamiento y
tratamientos térmicos sobre la dureza y propiedades mecéanicas a tension a temperatura ambiente

las aleaciones producidas y procesadas.

R. A. Rodriguez Diaz i
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Abstract
The present investigation is focused to the study of intermetallic compounds FeAl. These materials
keep good perspective to be used as structural materials. In particular the ordered non equiatomic
intermetallic FeAl compound with structure type B2 exhibits good resistance at high temperature in
comparison with conventional materials; it also possesses: a low density, high melting point, low
cost, excellent resistance to the oxidation and sulfidation even at high temperatures. However,
these materials exhibit low ductility at room temperature (1 to 5%) and a fragile fracture mode,
which has limited their commercial use as an engineering material for structural applications.
It has been reported that the fragile behavior of these alloys can be overcome by means of micro
or macro alloying and appropriate control of the production and processing methods. In this way,
recently relatively novel production techniques such as rapid solidification and mechanical alloying
have been employed.
The production of intermetallic compounds by rapid solidification possesses very attractive
advantages, such as: micro structural refinement in such a way that any segregation in composition
happens only through very short distances, so that very short thermal treatments are required to
achieve chemical uniformity; the potential to extend the solid solubility of ternary elements beyond
equilibrium compositions; as well as, the possibility to eliminate redundant machining or finishing
operations involved in ingot processing by means of solidification or consolidation of pieces with
identical or very close dimensions to the required.
In this work is presented the micro structural and structural development of intermetallic pure binary
FeAl and macro alloyed with Cr and C alloys, which were produced and processed according to the
following route:
Production of intermetallic Fe40AI5X (X = 0, Cr and C) compounds by vacuum induction melting
Production of melt spun ribbons by melt spinning technique from the previously induction melted
ingots.
In the same way, apply thermal treatments to melt spun ribbons.
Evaluate the impact of the macro alloying additions, processing conditions and the thermal
treatments upon microstructure, hardness and tensile mechanical properties at room temperature

of produced and processed alloys.

R. A. Rodriguez Diaz ii
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INTRODUCCION

Los compuestos intermetdlicos ordenados basados en aluminuros de metales de transicion
como hierro, niquel, niobio, titanio y cobalto han sido estudiados y evaluados por su potencial
aplicacion como materiales estructurales de moderada y alta temperatura . La concentracién de
aluminio de estos compuestos propicia la formacion de una capa pasiva de éxido de aluminio, la
cuél es responsable de una buena resistencia a la oxidacién y sulfuracién ®* a temperaturas de
1000°C 6 mayores. Estos materiales poseen ventajas superiores sobre las aleaciones
convencionales empleadas generalmente para estas aplicaciones. Estas ventajas incluyen, costo
relativamente bajo de los materiales, ausencia de materiales estratégicos como el Co y Cr, los
aluminuros poseen bajas densidades y exhiben una excelente resistencia a la oxidacién.
En particular, los aluminuros de fierro poseen una excelente resistencia mecanica a elevadas
temperaturas, baja densidad, alto punto de fusién y buena estabilidad estructural, sin embargo
poseen una baja resistencia al impacto y ductilidad a temperatura ambiente, lo cual limita sus
aplicaciones como material ingenieril . Estas desventajas se deben a factores extrinsecos e
intrinsecos del material como son la fragilizacibn ambiental inducida por el medio ambiente,
debilidad de los bordes de grano y endurecimiento por vacancias, respectivamente ©. Siendo de
mayor impacto el primero, el cual involucra la fragilizacion mediante el hidrogeno que se encuentra
en la humedad del medio ambiente. Sin embargo, la ductilidad de los aluminuros de hierro se
puede incrementar al controlar: a) composicion, b) micro estructura, c) estructura de la fase
ordenada, y d) las condiciones superficiales . El modo de falla de estos materiales se da
mediante fractura fragil. En algunos casos también les es caracteristica una pobre resistencia a los
ensayos de tensién y de creep ® a temperaturas elevadas.
Se han desarrollado metodologias para reducir los mecanismos de fragilizacion de estos
materiales, tales como la macro y micro aleacion de elementos menores que inducen pasividad,
como son (Ti, V, Nb, Ta, Cr, Mo, W, Si y Ni) ©. Similarmente se ha propuesto el desarrollo de
recubrimientos de Oxidos (para minimizar la absorcion de hidrogeno del medio ambiente,
tratamientos térmicos y termo mecanicos (para producir una estructura parcialmente
recristalizada), adicién de elementos que den lugar a un refinamiento de la estructura o que
precipiten a las fronteras de grano y aumenten su cohesién, adicién de elementos para formar
segundas fases que precipitan en los bordes de grano y sirvan como trampas de hidrégeno para
atraparlo.
Particularmente el Intermetalico FeAl tipo B2 ha sido micro aleado con los elementos Zr, B, C, Cry
Ti. A continuacién se menciona y se describe cada uno de estos elementos en cuanto a su impacto

micro estructural y en las propiedades mecanicas de la aleacion.

R. A. Rodriguez Diaz iii
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Adicion de carbono.- Se ha detectado que la presencia de carburos en la aleacién Fe-40Al-0.6C
(%at.) puede incrementar la ductilidad del intermetédlico al proveer de interfaces de matriz de
carburo que actuan como trampas de hidrogeno reduciendo de ésta forma la susceptibilidad de la
aleacion a la fragilizacién por hidrégeno “%. Morris y colaboradores ' han mostrado que se puede
lograr un considerable reforzamiento a temperatura ambiente mediante la adicion de carbono, si se
distribuyen carburos muy finos en una matriz FeAl.

Adicion de Boro.- La adicion de B incrementa modestamente la ductilidad de 1.2 a 4.3 % en
aleaciones Fe-40% at Al. En las aleaciones FeAl (B2) dopadas con Boro aun es observada la
fractura fragil pero toma lugar de una manera transgranular mediante clivaje. Se ha reportado '#'%
que dopando con pequefias cantidades de boro (500 a 2000 ppm en peso) se suprime el modo de
fractura intergranular de la aleacion Fe-40Al producida mediante metalurgia de polvos. Sin
embargo, al incrementar la concentracion de Al, es menos probable incrementar la fractura
intergranular en ésta aleacién. El efecto benéfico del B en FeAl esta relacionado principalmente al
incremento de la cohesién de las fronteras de grano.

Adicion de Zirconio.- Se ha agregado este elemento con la finalidad de causar refinamiento del
grano y retener una estructura de grano fibrosa. Se observé un refinamiento de grano al adicionar
0.05Zr y 0.24B a la aleacién Fe - 35.88% Al originando un incremento sustancial de la ductilidad a
temperatura ambiente de 2.2 a 10.7% .

Adicién de Cromo y Titanio.-

Analisis efectuados por Difraccion de Rayos X a la aleacion FesAl con adiciones de Cr y Ti,
revelaron que estos elementos entran en solucién soélida sin la formacion de segundas fases o
precipitados "®. Se ha observado que el Cr produce el mismo efecto en las aleaciones FeAl. Li
20y colaboradores observaron que el cromo adicionado al intermetalico FeAl incrementé su
ductilidad y resistencia a elevada temperatura. Debido a que 5 % at. de Cr se disuelve totalmente
en el aluminuro FeAl, se argumenta también que la adicion de este elemento produce también
reforzamiento por solucion solida a elevadas temperaturas. Adicionalmente, el efecto de la adicion
de Cr se deriva en parte en que los atomos de Cr ocupan los sitios vacantes y origina una
disminucion en los defectos puntuales los cudles juegan un papel importante en la formacién de
cavitacién, lo que resulta en un incremento de la ductilidad a elevada temperatura en la aleacién
FeAl. De manera similar se ha observado que el Titanio se disuelve completamente en la matriz
FeAl, pudiendo de esta forma incrementar la ductilidad a elevada temperatura.

Por lo tanto, la mayor resistencia observada en aleaciones con Ti se puede considerar como un

resultado de reforzamiento por solucién sélida.

R. A. Rodriguez Diaz iv
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El proceso termo mecanico de los aluminuros de hierro es un aspecto importante del desarrollo de
éstas aleaciones debido a que el material debe estar en condiciones de someterse a procesos de
deformacién desde una perspectiva comercial.

En anos recientes se ha comenzado a emplear el micro aleado en combinacién con técnicas de

procesamiento termo mecanico para controlar la quimica de aleacién y micro estructura '>'®

, con
el objeto de contrarrestar el efecto ambiental. Los elementos de adicién (Ta, Nb, Mo y Si) ", aun
cuando producen una capa pasiva que inhibe la entrada de hidrégeno a la matriz de aluminuro de
hierro, poseen una pobre respuesta termo mecanica. Esto debido a que dichos elementos
precipitan segundas fases de naturaleza fragil, que restan efectividad sobre la disminucién en la
fragilizacion ambiental. Por lo tanto, se debe de mantener la cantidad de elementos adicionados
por debajo del limite de solubilidad para prevenir la formacién de segundas fases. Elementos
formadores de fases secundarias no se deben procesar termo mecanicamente a elevadas
temperaturas debido al agrietamiento que producen.

La ruta convencional de produccion y procesamiento de lingotes de aleacion intermetélica padece
del problema de insuficientes ductilidades a baja temperatura para permitir la viabilidad de
métodos apropiados de fabricacion. Como una via alternativa se encuentra la ruta de metalurgia
de polvos donde la aleaciéon fundida es atomizada mediante un flujo de gas 6 liquido para dar
origen a la formacién de un polvo rapidamente solidificado, el cual puede ser consolidado, por
ejemplo por extrusion en caliente. Un método conveniente para estudiar el potencial de
solidificacién rapida es la técnica de melt-spinning, en donde pequenas cantidades de aleacion son
preparadas para ser solidificadas rapidamente para formar delgadas cintas bajo atmédsfera
controlada, con velocidades de enfriamiento de ~ 10°Ks™. Las muestras producidas mediante esta
manera, se confieren asi mismas una facil valoracion de micro estructura y propiedades.

La solidificacién rapida tiene los siguientes atractivos en comparacion con la solidificacién
convencional:

Grandes desviaciones de la constitucién de equilibrio dando lugar a extensiones significativas de
solubilidad solida y formacion de nuevas fases cristalinas fuera del equilibrio y vidrios metalicos.
Una microestructura de solidificacion més uniforme y refinada en tamano, eliminando en gran
medida los efectos nocivos de la segregacién obtenida en secciones gruesas y mostrando
respuestas mas consistentes al tratamiento térmico y trabajado, con una durabilidad mayor en
servicio, y proporcionando a aleaciones en condicion de colada un comportamiento ductil y aun
super plastico.

Eliminacién de operaciones de trabajado y acabado redundantes involucradas en el procesamiento
de lingotes, mediante la solidificacién é consolidacion a dimensiones cercanas 0 idénticas a las

requeridas.

R. A. Rodriguez Diaz v
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Sin embargo, hasta el momento se ha realizado escasa labor de investigacion que contemple el
estudio a detalle del cambio micro estructural y de comportamiento mecanico que sufren las
aleaciones FeAl-B2 al pasar de métodos convencionales de produccion que involucran la
solidificacién normal a métodos avanzados de produccién como lo es la solidificacion rapida entre
otros, con el propédsito de lograr un control micro estructural y por consiguiente de las propiedades
mecanicas, a partir del empleo adecuado de las variables de la técnica de solidificacién rapida
utilizada, asi mismo del procesamiento subsecuente. Por lo tanto, el presente trabajo tiene como
objeto ampliar el conocimiento relacionado a la caracterizacion micro estructural a detalle que
sufren las aleaciones binarias FeAl y macro aleadas después de pasar de la solidificacién normal a
la solidificacién rapida y analizar la repercusién de la técnica de produccién, variables de
procesamiento, elementos de aleacion ternarios y procesamiento subsecuente sobre el
comportamiento mecanico de estas aleaciones, para de esta manera poder vislumbrar nuevas y

posibles aplicaciones de estos materiales.

R. A. Rodriguez Diaz vi
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1.- Revision de Literatura

1.1 Caracteristicas, Propiedades y Aplicaciones de los Aluminuros de Fierro.

Los aluminuros poseen altos puntos de fusion y tienden a formar estructuras cristalinas de largo
alcance, que son responsables de propiedades mecdanicas novedosas, pues es bien sabido que la
resistencia de algunos intermetélicos se incrementa en funcion de la temperatura, en lugar de
disminuir en determinados rangos de temperatura. Por ejemplo en el compuesto intermetalico
Fed40Al (% at.) el esfuerzo de cedencia aumenta en el rango de temperatura de 0 a 550 - 600 °C

27.29) Dos de los atractivos mas sobresalientes de éstas

pero disminuye a mayores temperaturas (
aleaciones son su bajo costo #" (McKamey et al 1991) debido al costo bajo de los constituyentes y
elevada relacién resistencia a peso, ver figura 1.1. En la tabla 1.1 se presentan algunos de los

atributos mas importantes de los aluminuros de fierro (FesAl y FeAl) 2

1000
Alumina !
5 8IC - m NN, S,
& Be . ¥l Feml .~ cmMo-Alloys
< OSLN T T At o Steel
= Alloys J Al A Steels
g Tial® * ! AP Hi-Alloys
5 Castirons|/
e ' “Ti-Alioys
=] ® Al-Alloys
'E “Mg-Alloys
4]
=]
=
295 K
10
1 3 10 30

Densidad [g.’cma'l

Figura 1.1 Dependencia del Modulo de Young con la Densidad en Materiales Selectos @,

Tabla 1.1 Atributos de las Aleaciones FeAl y FesAl ©"

FeAl Fe;Al
Resistentes a la Oxidacion a elevadas Temperaturas ©' %324
Resistencia a la Sulfuracion a elevadas Temperaturas
Menor Densidad que la mayoria de Aceros y fundiciones de Hierro
Costo Bajo

Resistencia a la Carburacion Elevada Resistencia a Temperatura
Ambiente

Buena Combinacién de Resistividad
Eléctrica %529

Aplicaciones Estructurales de los Aluminuros de Hierro para Uso General
Las aleaciones base Fes;Al son de estructura cristalina D03, y su resistencia en funciéon de la

21,28, 3031) Este material, en su condicién de procesado,

temperatura se preserva hasta los 600 °C ¢
tiene una ductilidad a temperatura ambiente de aproximadamente 10% y una temperatura de

transicion fragil-ductil cercana a 800 °C.

R. A. Rodriguez Diaz. 1
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Una de las aleaciones base FezAl estd siendo usada como filtro para limpiar gas en un sistema de
conversién de carbono.

Hay manufactureras comerciales que producen filtros metdlicos porosos y tubulares mediante
colada centrifuga 6 slurry en polvo seguido de un proceso de sinterizado.

En las aleaciones base FeAl con estructura cristalina B2, la transicion fragil-ductil ocurre a
temperaturas cercanas a 600 °C . Las aleaciones base-FeAl estan siendo utilizadas
comercialmente, hay productores de polvo y fabricantes de lamina en USA. También existen
productores comerciales de tubos por colada centrifuga, aun cuando las aplicaciones potenciales
no se han desarrollado cabalmente.

En las tablas 1.2 y 1.3 se muestran las aplicaciones actuales y potenciales de los intermetalicos
FeAly FesAl.

Las perspectivas de futuro desarrollo de estas aleaciones incluyen (a) mejoramiento de la
ductilidad a temperatura ambiente, (b) mejorar la resistencia a elevada temperatura, (c) desarrollo

de procedimientos de soldadura, y (d) métodos para fabricacién de componentes.

Tabla 1.2 Aplicaciones actuales y potenciales de los Aluminuros de Hierro FesAl "

Componente Aplicacion/Objetivo Sustituto

Filtros metalicos Filtro para limpiar gases calientes Filtros metalicos
porosos para gases - Para mejorar la resistencia a la corrosion porosos de Acero

calientes. del filtro en gases que contienen azufre. Inoxidable.
Partes fabricadas Variedad de Aplicaciones en la plantas de Acero Aleado e
mediante colada potencia que usan carbén como Inoxidable.
estatica. combustible.

-Para mejorar la vida de los componentes
partir de una elevada resistencia a la

oxidacion, sulfuracion y hollin.

Recubrimiento del  Tubos en plantas de potencia e Tubos Inoxidables
exterior de tubos de incineradores Monoliticos con
boilers calentados  -Para mejorar la vida de los componentes tubos duplex.
mediante carbon. partir de una elevada resistencia a la

oxidacion, sulfuracion y hollin.

R. A. Rodriguez Diaz. 2
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Tabla 1.3 Aplicaciones actuales y potenciales de los Aluminuros de Hierro FeAl

(1)

Aleacion FeAl Libre
de Cromo.

Elementos calentadores con resistividades

eléctricas més elevadas en un 50%.

e Para incrementar la vidad del elemento
calentador mediante un mejoramiento de la
resistencia a la oxidacion y resistencia al
creep y evitar la generaciéon de espumas
toxicas de 6xido de cromo.

Aleaciones FeCrAl y
base Niquel.

Lamina delgada de
FeAl Libre de Cr.

Para filtros en forma de panal para carros o
camiones diesel.

Aleaciones FeCrAl y
Aceros

Lamina delgada de
FeAl Libre de
Cromo.

Como sustrato para convertidores cataliticos.

Aleaciones FeCrAl y
Aceros

Tubos recubiertos
en el interior de
aleaciones FeAl sin
Cr, coextruidas con
aleaciones base-Fe.

Tubos de hornos en donde se efectua el

crackeado del etileno.

e Para mejorar la vida limitada mediante la
carburacion mediante una orden de magnitud.

Aleacién monolitica
803.

Rodillos
Centrifugos

Rodillos de transferencia de colada continua
¢ Para incrementar la vida util a través de una
mayor resistencia a la oxidacién y al creep.

Acero Aleado o
Rodillos Soldados.

Contenedores
producidos por
colada centrifuga

Barfos de Sales Fundidas a elevadas

temperaturas para carbonatos y nitratos.

¢ Para mejorar la vida del bafio de sales
mediante una orden de magnitud.

Aceros Inoxidables y
Aleaciones base
Niquel.

Polvo de FeAl

Ligante para carburos de tungsteno y cromo

como materiales de herramienta y troquelado.

e Para mejorar la dureza, resistencia al desgaste
y a la corrosion acuosa.

Co de un elevado
costo que esta
siendo actualmente
usado como material
ligante

Polvo de FeAl libre
de Cromo

Componentes de polvo para uso en atmésferas

agresivas y a elevadas temperaturas

¢ Para mejorar la dureza y resistencia al
desgaste, y para suministrar resistencia a la
corrosion.

e Para eliminar la generacion de espumas
téxicas de 6xido de cromo.

Aceros costosos de
las series 316 y 304.

Contenedores
producidos por
colada centrifuga

Banos de soluciones de acido sulfdrico

¢ Para mejorar la vida del contenedor a través de
una resistencia mas elevada a la oxidacion y al
creep.

¢ Para incrementar la vida del contenedor al
incrementar su resistencia a soluciones de
acido sulfdrico.

Aleaciones base
Niquel y Hierro.

Componentes de
diferentes tamafios
y formas

Mezcladores de soluciones corrosiva
e Mejorar la vida del componente a través de una
mejor resistencia a la corrosién y al uso.

Aleaciones base
Niquel y Hierro.

Componentes
moldeados por
inyeccion a partir de
polvos FeAl sin Cr

Lavamanos que no contengan cromo 6 niquel
¢ Para eliminar las alergias asociadas con las
aleaciones con Ni o Cr.

Aleaciones
Convencionales de
Acero.

Valvulas producidas
por “Investment-
Cast”

Valvulas automotrices mas ligeras

Valvulas de Acero.

R. A. Rodriguez Diaz.
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1.2. Diagramas de Fase Fe-Al y Estructuras Cristalinas Caracteristicas

En la Figura 1.2.1 se muestra el diagrama de estabilidad de fase del sistema de aleacion Fe-Al, en
donde se incluyen las relaciones de fase actualmente aceptadas. Las fases mas ampliamente
estudiadas que se localizan en la parte rica en hierro (> 50% at.) corresponden a FeAl y Fe;Al de
estructura cristalina B2 y DO; respectivamente las cudles son de sumo interés para aplicaciones
estructurales, ver figura 1.2.1. La aleacion FeAl existe a temperatura ambiente en el rango de
composicion de (~35 — 50% at. Al), mientras que la region del diagrama que delimita a la fase

FesAl se localiza entre los limites de concentracion de aluminio de (27 —35% at. Al).
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Figura 1.2.1 Diagrama de Fase Fe-Al ¥,

(34-36)

La parte rica en hierro de éste diagrama se ha vuelto a investigar recientemente por Swann
Inouye ©”, quienes encontraron que alrededor de la composicién del intermetalico Fe;Al existen
las siguientes fases: la solucion sélida desordenada (o), una fase de composicién FezAl
desordenada tipo B2, una ordenada Fe3zAl con la estructura DO;s; y dos regiones bifasicas (o +
DOs) y (a0 + B2).

Un aspecto importante que sirve de marco de referencia para entender las propiedades mecanicas
novedosas a elevada temperatura de la aleacion FezAl, estriba en que sufre una transformacion
tornandose en una estructura cristalina tipo B2 desordenada a temperaturas mayores de la
temperatura critica de ordenamiento T, de ~550 °C. A diferencia, la fase FeAl permanece B2 hasta
la temperatura de fusion.

En la Fig. 1.2.2 se presentan las estructuras cristalinas ordenadas B2 (CICs) y D03 (tipo BiF3;), las

cudles son estructuras derivadas de la cubica centrada en el cuerpo (bcc) 2.
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La super red B2 corresponde a una estructura cubica centrada en el interior con cuatro atomos de
hierro rodeando al &tomo de aluminio en el centro, ademas se puede describir como una estructura
constituida de dos subredes interpenetradas cubicas simples con fierro ocupando una subred y
aluminio la otra, resultando en una estequiometria AB con parametro de red ay. EI compuesto
intermetalico FeAl forma una estructura totalmente ordenada con un cristal de alta simetria. El FeAl
como en el acero, tiene un sistema de deslizamiento {111} de dislocaciones a temperatura
ambiente, pero cambia al sistema {100} a elevadas temperaturas (~450 °C), ver figura 1.2.3. Estos
factores indican que el intermetalico deberia ser ductil, sin embargo cuando la aleacién es probada
a temperatura ambiente en aire la ductilidad es muy baja ocurre de acuerdo a un modo de fractura
mixto intergranular-clivaje. Aun cuando la fase intermetalica FeAl existe en un rango amplio de
composiciones, la estructura perfecta B2 solo existe en la composicion estequiométrica. Bradley y
Jay ©®9 mostraron que la supered DO3 se puede interpretar en términos de una gran celda clbica
compuesta de ocho subredes B2 apiladas juntas, pero con atomos centrados en el cuerpo
alternando fierro y aluminio, colocados en tal forma como para maximizar el espaciamiento y por lo
tanto minimizar la energia entre atomos de aluminio. Esta estructura se puede ver como si
estuviera compuesta de cuatro subredes interpenetrantes cubicas centradas en las caras no

equivalentes, con un parametro de red de a’q = 2a,, resultando en una estequiometria A3B.

Figura 1.2.2 Estructuras Cristalinas B2 y DOs “0)

..m

Figura 1.2.3 Vectores de deslizamiento a baja (111) y alta temperatura (100) en el compuesto intermetalico FeAl-B2 (68)

R. A. Rodriguez Diaz. 5
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Taylor “" y Lawley “? Determinaron el parametro de red en funcién del porcentaje atémico de
aluminio y la temperatura para las fases aFe, FeAl, y FesAl, los resultados se muestran en la figura
1.2.4.

L

0.204

O

D264

bEud+

0202

Parametro de Red nm
=]

0208 4

0287 -

o288 y t , ; . T - : T
o 5 0 ] 20 Zh 20 3 il il 50
re % Atdmico de Aluminio

Figura 1.2.4 Parametros de Red evaluados y experimentales de (aFe), FeAl, y FesAl (o: T= 25, 200, 400,... °C; o: T=
100, 300, 500,...°C; 0: T= 550 °C) “'"*?. Nota, los valores para FesAl graficados en el diagrama deben ser
multiplicados por 2 para obtener el pardmetro de red correcto.

1.3. Propiedades Mecanicas a Temperatura Ambiente

1.3.1. Defectos puntuales en FeAl

Varios investigadores han notado que se forman vacancias constitucionales en los aluminuros. Sin
embargo, FeAl parece ser el Unico aluminuro que exhibe tal cantidad de vacancias térmicas. Las
vacancias afectan las propiedades mecanicas de los materiales, y un entendimiento cientifico
permitira procesar industrialmente estos materiales para varias aplicaciones ingenieriles. Por
ejemplo una baja concentracion de vacancias durante las operaciones de formado mejorara la
formabilidad de la aleacién FeAl. Sin embargo, un incremento de la concentracion de vacancias
mediante tratamiento térmico, una vez que la pieza sea formada, mejorara la resistencia de la
parte terminada.

Mientras que la dureza y resistencia de los aluminuros de hierro puede ser incrementada por las
vacancias, el endurecimiento por vacancias es detrimental para la ductilidad a temperatura
ambiente. Adicionalmente, las vacancias retenidas cambian el modo de falla de intergranular a
transgranular y fomentan el agrietamiento y rompimiento del material en operaciones de formado a
temperatura ambiente. La literatura reciente también sugiere que muy pocos elementos de
aleacion han sido efectivos en reducir la concentracion de vacancias, tal como se ha hecho

evidente por una disminucion de dureza.

R. A. Rodriguez Diaz. 6
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La investigacién en formacién de vacancias en FeAl comenzé en los 1970’s con Paris y cols. %,

45

Ho and Dodd “¥, Junqua y cols. *, y Riviere “® La concentracién de vacancias en FeAl se

(47, 48

incrementa con la temperatura y la concentracién de aluminio ). La velocidad de enfriamiento

49

también influye sobre la concentracion de estos defectos “?. Las vacancias influyen sobre la

dureza del material, en donde la dureza es proporcional a la raiz cuadrada de la concentracion de

@7 Las adiciones de elementos de aleacién tales como Cu, Ni, Mn, Cr, V, y Ti,

vacancias
incrementan la dureza de equilibrio y sélo afectan ligeramente la concentracion de vacancias
térmicas.

Las composiciones no estequiometricas de FeAl (> 50 % at. Al) conducen a la generacion de
defectos constitucionales. Las subredes de la estructura B2 son definidas por la subred a (atomos
grises) conteniendo A, 6 atomos de Fe y la subred B (atomos negros) conteniendo B, 6 atomos de

Al, ver figura 1.3.1.1.

Figura 1.3.1.1. Estr%‘%tqg% cristalina de B2 FeAl (el gris representa los atomos de Fe y el negro representa el atomo de
Al) 5=

Cuatro posibles defectos pueden ser creados sobre estas subredes, representadas en la figura
1.3.1.2.: atomos de Fe sobre la subred B (atomos antisitio Fe), atomos de Al en la subred a

(atomos antisitio de Al) y vacancias en la subred a 6 3 [16].

Q—

1ol

a) (b}

(d)y

Figura 1.3.1.2. Estructuras defecto en B2 FeAl: (a) &tomo de Al antisitio, (b) atomo de Fe antisitio, (c) vacancia en B
subred de Al, (d) vacancia en a subred de Fe (el gris representa los atomos de Fe y el negro representa
el atomo de Al) ('8,

Hay dos modos de estructuras de defectos en el cristal B2: estructura de defecto antiestructura y
estructura de triple defecto. Ha habido una discrepancia respecto al tipo de defectos existentes en
FeAl, debido a que en distintos estudios en donde se uso dilatometria, XRD, resistividad,
espectroscopia Mdssbauer y microscopia de campo ionica han mostrado que en composiciones
ricas en Al los defectos primarios que ajustaran las desviaciones de la estequiometria, son
defectos triples; que consisten en dos vacancias en un sitio de subred con un atomo de antisitio en

la otra subred 6% 51-53,54-55,56)

R. A. Rodriguez Diaz. 7
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51-53

Los defectos triples existen aun en la composicién estequiométrica ®'*¥. Sin embargo, varios

estudios sugieren que se forman defectos antisitio de Al en composiciones ricas en Aluminio ©"°%

%9600 Los defectos térmicos son generados como dos vacancias en el sitio a y un atomo de
antisitio A. La estuctura defecto del material determina el nimero y tipo de defectos generados en
un material. Es critico determinar la estructura defecto de un material para de esta manera la
modelacion y calculo de defectos en el material sea precisa.

Newmann ©" sugirié que la probabilidad para la formacién de defectos triples en compuestos B2
puede ser relacionada a la entalpia de formacion del compuesto. Si la entalpia de formacion es
mayor que ~ 30 KJmol”, entonces se predice una estructura con triple defecto, mientras que a
valores mas bajos se predicen los defectos antisitio. Debido a que FeAl tiene una entalpia de
formacién de 32.4 + 2.3 Kjmol ', puede contener una mezcla de ambas estructuras de defecto.

En adicién a las vacancias constitucionales, las vacancias térmicas se forman faciimente durante
el recocido a elevadas temperaturas. La entalpia de activacion de formaciéon de vacancias E; en
FeAl se ha determinado en funcién de la composicién usando mediciones de resistividad ©? en
donde se encontré que disminuy6 desde 91 hasta 74 Kjmol™ en el rango de 38.5 a 47 % at. Al
Valores similares fueron recientemente determinados mediante espectroscopia de tiempo de vida

de positrones ©®

. La entalpia de activacién para la migracion de vacancias E, en FeAl ha sido
también determinada. Empleando mediciones de resistividad, Riviere y Grihle ¢ encontraron un
incremento desde 152 hasta 169 Kjmol™, a medida que el contenido de Al se incrementd desde
38.5 a 47 % at., que también son valores consistentes con los determinados mediante
espectroscopia de tiempo de vida de positrones ©. La suma de E; + E,, es 240 Kjmol ™ para FeAl.
Sin embargo, mientras E/E,, 21 para metales con estructura compacta, para FeAl E/E,, < 164 E|
valor relativamente grande de E,, refleja los mecanismos complejos de brincos atémicos que son
requeridos en la difusion en compuestos ordenados.

Las vacancias térmicas son retenidas en gran medida mediante el templado de FeAl a elevadas

temperaturas 9.

Aun el enfriamiento relativamente lento permite la retencion de grandes
concentraciones de vacancias debido a la elevada E,, para este compuesto intermetalico.
Estas vacancias en exceso conducen a la formacion de lazos de dislocaciones, fallas y/o

dislocaciones en espiral ¢,

1.3.2. Dislocaciones y sistemas de deslizamiento en B2 FeAl

Es un hecho que un buen nimero de propiedades mecanicas macroscopicas en los intermetalicos
estan gobernadas mediante la movilidad intrinseca de dislocaciones, lo que causa que el estudio
de su estructura sea importante y atractivo en esta categoria de aleaciones.

R. A. Rodriguez Diaz. 8
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Adicionalmente, debido a la abundancia de mecanismos disponibles, los estudios de dislocaciones
en estructuras ordenadas han complementado significativamente un entendimiento completo de
los procesos de dislocacion por si mismos o en relacion con la plasticidad.

Dislocaciones en aleaciones B2

Tomando de base una red centrada en el interior (figura 1.3.2.1); tal como la B2 (CP2), que es una
de las mas simples superredes. Los vectores de Burguers mas cortos son: <100>, <110>y <111>.
Las aleaciones B2 se pueden deformar mediante el movimiento de <100> (asi como en AGCd,
NiAl, CoAl, CoTi, CoZr, CoHf,...) o mediante dislocaciones <111> (CuZn, FeAl, FeCo,...) 0
mediante ambas (AIRu). En las aleaciones B2 con una elevada energia de ordenamiento
(incluyendo sistemas ionicos o covalentes), el deslizamiento ocurre a lo largo de la direccion
<001>, mientras que se favorece a lo largo de la direccion <111> en aleaciones mas débilmente
ordenadas ®”. La deformacion es preferencial en la direccién <111> en las aleaciones B2 que
exhiben una transicion orden-desorden por debajo de su punto de fusion ©”, ver figura 1.3.2.1. De
hecho, la clasificacion mencionada con anterioridad puede cambiar dependiendo de la temperatura
a la cual se efectia la deformacion; dos de las aleaciones que presentan una transicién de

deslizamiento de <111> a <110> son FeAl y AgMg ©®.

Figura 1.3.2.1 Las flechas representan algunos de los vectores unitarios de burgers mas cortos para la estructura B2 ®7,

La temperatura de transicion es dependiente de la composicion ver figura 1.3.2.2; sin embargo,
existe controversia a este respecto debido a que Mendirata® reporté que disminuye con la
disminucién en contenido de Al, mientras que Umakoshi y Yamagushi® han reportado que
disminuye con el incremento en concentracion de aluminio (se debe notar que la energia de limite
de antifase disminuye con el contenido de aluminio).

Observaciones similares fueron realizadas recientemente en un estudio mediante TEM por Morris

70)

and Morris % aun cuando en ese caso las dislocaciones se encontraron estar presentes como

segmentos cortos descompuestos de dislocaciones <111>.

R. A. Rodriguez Diaz. 9



[
=

Capitulo 1 Revision de Literatura

To0 + "f\
A 100>
— L b <
o 60 ',
= §
@ 500 . . X X
2 a0 G
e -
E‘ 300 =111=
ﬁ 200
100 +
o - " - - -
35 40 45 48 50
Al (at. %)

Figura 1.3.2.2 Variacién del sistema de deslizamiento en funcién de la temperatura y contenido de aluminio en
aleaciones FeAl tipo B2 ©®.

Interesantemente Yoshimi y colaboradores observaron un deslizamiento <100> macroscopico a
temperatura ambiente en Fe-48Al el cudl habia sido recocido para reducir la concentracién de
vacancias de tal manera que el esfuerzo de cedencia fuera muy bajo. Kad y Horton reinvestigaron
las dislocaciones presentes en FeAl y Fe;Al después de una deformacion a elevada temperatura,
en donde se observan normalmente dislocaciones <100> en TEM. Ellos emplearon una técnica de
templado rapido para retener las estructuras de dislocacidén presentes después de deformacion a
elevada temperatura y encontraron solo dislocaciones <111>. Ellos sugirieron que las
dislocaciones <100> que son normalmente observadas son el resultado de la descomposicion de
dislocaciones <111> durante la subsiguiente deformacién durante el enfriamiento.

La sugerencia anterior parece estar respaldada por las observaciones de Yoshimi "

y
colaboradores en cristales Fe-40Al. Ellos encontraron que después de deformar el material en el
pico de temperatura de cedencia, solo estaban presentes las dislocaciones <111> inmediatamente
después de la cedencia, mientras que para deformaciones un poco mayores solo se encontraron
principalmente dislocaciones <100> y <110>. Una vez que ocurrié el ablandamiento por trabajo,
solo las dislocaciones <100> estuvieron presentes, y las observaciones de lineas de deslizamiento
(72.73.7%) muestran que estas dislocaciones <100> se pueden deslizar a elevada temperatura.

La descomposicién de las dislocaciones <111>, que se esperaria que fueran dependientes de la
temperatura y el tiempo, es consistente con un numero de observaciones previas, por ejemplo la
descomposicién de dislocaciones <111> a partir del temple de vacancias, en dislocaciones <100>
después de largos recocidos a 693 K, y el incremento de densidad con el incremento de
temperatura de deformacion de segmentos <100> formados mediante la descomposicién de

dislocaciones <111> 79,

R. A. Rodriguez Diaz. 10
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Por lo que hay una evidencia fuerte que el flujo plastico inicial en FeAl se efectia mediante
dislocaciones <111> a todas las temperaturas, aun cuando las dislocaciones <100> tienen la mas

baja energia propia

. Como se noto en un principio, la nucleacién de dislocaciones <100>
parece ser mas dificil que las dislocaciones <111>.

En relacién a los planos de deslizamiento, analisis de trazos de deslizamiento han mostrado que
debajo de temperatura ambiente, el deslizamiento <111> ocurre principalmente sobre {112},
mientras que a temperatura ambiente el deslizamiento ocurre sobre {110}, independientemente de

76)

la razon Fe/Al 7®. En contraste, ensayos de compresién en un monocristal estequiometrico

orientado en <100>, revelo el deslizamiento sobre el sistema de deslizamiento {123}<111> a

temperatura ambiente "),

1.3.3. Resistencia

1.3.3.1. Efecto de las vacancias térmicas.

Las propiedades mecanicas del compuesto intermetalico FeAl son afectadas fuertemente por la
presencia de vacancias térmicas que pueden ser retenidas en la red después de un tratamiento
térmico a elevada temperatura. Sus efectos dependen tanto del tratamiento térmico como de la
velocidad de enfriamiento después del recocido.

El exceso de vacancias térmicas puede ser removido mediante prolongados tratamientos térmicos

49. 7880 Debido a que la mayoria de datos experimentales adquiridos hasta

a bajas temperaturas
hace unas pocas décadas era para materiales que no habian sido tratados térmicamente para
remover el exceso de vacancias térmicas (6 los tratamientos térmicos no se especificaban) antes
del subsecuente ensayo, las comparaciones entre los diferentes investigadores algunas veces es
dificil. Chang y colaboradores ®" calcularon las concentraciones de vacancias en equilibrio en
FeAl, provenientes de defectos triples, y mostraron que la concentracién de vacancias y dureza
tuvieron una dependencia similar de la razén Fe:Al, sugiriendo que las vacancias controlaban el
esfuerzo de cedencia a temperatura ambiente. Después, mediciones realizadas mediante Xiao y
Baker ®? de la concentracién de vacancias a temperatura ambiente en funcién de la razén Fe:Al,
también demostraron una similitud cercana con la dependencia del esfuerzo de cedencia con la

razon Fe:Al €2 8)

, ver figura 1.3.3.1. Por lo que el esfuerzo de cedencia parece estar controlado
por vacancias. Sin embargo, la medicién del esfuerzo de cedencia en funcién de la concentracion
de vacancias templadas en monocristales y cristales orientados en una sola direccion de
deslizamiento, no exhiben una relacién tan simple. Inicialmente un rapido incremento en
resistencia es observado, el cual se hace mas lento (al menos en monocristales) cuando operan

sistemas de deslizamiento adicionales, ver figura 1.3.3.2.
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Figura 1.3.3.2. Esfuerzo de cedencia en funcion de la concentracion de vacancias calculada en aleaciones Fe-40Al
monocristalinas y policristalinas © %),

Los efectos de velocidad de enfriamiento después de recocidos a elevadas temperaturas, también

84-86

han sido examinados en monocristales ®4%). El esfuerzo cortante critico de resolucién (CRSS)

para Fe39Al se increment6 de 97 Mpa para muestras enfriadas en horno hasta ~300 MPa para

85)

muestras templadas en aceite ®. Un buen nimero de investigadores han mostrado que las

vacancias térmicas incrementan el esfuerzo de cedencia %9,

Crimp y Vedula ® examinaron el comportamiento mecénico de Fe40Al y Fe50Al en funcién de
tanto la velocidad de enfriamiento como de la composicion. Como era de esperarse, incrementos
en la velocidad de enfriamiento a partir de temperaturas de recocido por encima de 1073 K,
resultaron en incrementos del esfuerzo de cedencia. Estos trabajadores desarrollaron un analisis
de Hall-Petch de sus datos, los cuales indicaron que las vacancias térmicas incrementaron la
resistencia de red, pero tuvieron poco efecto sobre el reforzamiento del limite de grano.

Schneibel y colaboradores °° mostraron que la resistencia al crecimiento de grietas en Fe-40Al y
Fe-45Al se incrementaba con la disminucion en velocidad de enfriamiento desde los 1273 K.

Las vacancias térmicas pueden también afectar la velocidad de endurecimiento por trabajo.

Gaydosh y colaboradores "®

encontraron que en aleaciones templadas para retener una elevada
concentracion de vacancias térmicas, el esfuerzo de cedencia fue mayor pero la velocidad de
endurecimiento por trabajo menor que en aleaciones enfriadas lentamente a partir de elevadas

temperaturas.
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Similarmente, Lynch y Heldt ® observaron que el coeficiente de endurecimiento por deformacién
de la aleacion policristalina Fe-36Al disminuyo de 0.3 a 0.15 a medida que la temperatura de
recocido se increment6 de 673 a 1273 K debido a que la concentracion de vacancias, es decir a
medida que las vacancias térmicas se incremento.

Yang y Baker ®” midieron la velocidad de endurecimiento por trabajo de Fe-40Al en funcién de la
concentracion de vacancias para monocristales y policristales figura 1.3.3.3. Ellos observaron solo
un débil incremento en la velocidad de endurecimiento por trabajo con el incremento en
concentracion de vacancias, lo cual, ellos atribuyeron a la interaccion de dislocaciones de
deslizamiento con obstaculos tales como dislocaciones circulares que permanecen después de el
paso de otras dislocaciones. Sin embargo, a elevadas concentraciones de vacancias la velocidad
de endurecimiento por trabajo disminuyd, probablemente debido al agrietamiento observado del

92)

espécimen ©). Similarmente Schmidth ©®® y Mendirata ©®® observaron un incremento de velocidad

de endurecimiento con el incremento en contenido de Al.
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Figura 1.3.3.3 Velocidad de endurecimiento por trabajo a una deformaciéon de 1%, en funcién de la concentracion de
vacancias calculada paraaleaciones Fe40Al monocristalinas y policristalinas ©”.

1.3.3.2. Efecto de la estequiometria de la aleacion sobre la resistencia de red.

Mediciones efectuadas en una aleacion FeAl con un tamafno de grano grande, a la cual se le habia
aplicado un recocido de remocidén de vacancias mostraron que la dureza es casi independiente de
la composicién desde 34 a 45 % at. Al, pero después aumenta rapidamente hasta la composicién
estequiometrica “9.

Baker y colaboradores ®¥ midieron el esfuerzo de cedencia en FeAl después de un recocido para
liberar vacancias, en funcién del tamafo de grano y la razén Fe/Al y, de esta manera determinaron
tanto la resistencia de red o,, y la pendiente Hall-Petch k. Ellos encontraron que o, muestra un
minimo en Fe-45Al y su valor mas alto en la composicion estequiométrica, ver figura 1.3.3.4. El
CRSS ha sido determinado en monocristales casi estequiometricos y ricos en Fe y es claro que la

composicién estequiometrica es mas fuerte’'.
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Figura 1.3.3.4 Pendiente de Hall-Petch en funcion de la concentracion de aluminio 7).

1.3.3.3. Efecto de aleacion ternaria sobre la resistencia

Ha habido varios estudios del efecto de metales de transicion sobre la resistencia y dureza del
compuesto intermetalico FeAl. Munroe y Kong ©** midieron la dureza en aleaciones con las
composiciones nominales de FesAlsoXs y FessAlsoXs y Schneibel y colaboradores 697 realizaron
pruebas de tensién en aleaciones FesoAlssXs, en donde X representa la primera fila de metales de
transicion (las ultimas aleaciones también contenian pequefias cantidades de boro y zirconio, lo
cual dio lugar a la precipitacién de agujas de boruros). En ambos estudios, a las aleaciones se les
aplicaron tratamientos térmicos prolongados a 673 K para minimizar los efectos de vacancias
térmicas. De estos estudios se mostré6 que el efecto reforzador de la aleacion ternaria se
incremento con la diferencia en niamero atémico entre el hierro y el metal de transicion. Schneibel y
colaboradores *® establecieron una relacién lineal entre el esfuerzo de cedencia y la diferencia en
namero atomico de las aleaciones ternarias. La excepcion a esta relacion fue el niquel, el cual se
observo que incrementé la resistencia de FeAl en una manera mucho mas significativa de lo que
los otros elementos de aleacion lo hicieron, ver figura 1.3.3.5. 7

Sin embargo, estudios subsecuentes han mostrado que la adicibn de niquel disminuye
drasticamente la velocidad de remocién de vacancias térmicas de la red durante el recocido a baja

temperatura %0

g

¢

d

g

8

Esfuerzo de Cedencia (MPa), 0.2 %.
-
8

20 22 bt | Fid i | n
X=Ti V Cr Mn Fe Co Ni Cu

Figura 1.3.3.5 Esfuerzo de cedencia a temperatura ambiente para aleaciones FesoAlssXs, (en donde X = Metales de

transicion dg7la primera columna); las aleaciones fueron recocidas a 673 K durante una semana antes
del ensayo "),
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% también mostraron que la adicién de 5 %at. de Cr al compuesto intermetalico Fe-

Klein y Baker
40Al incremento de manera significativa los esfuerzos de cedencia y de fractura. El incremento en
resistencia debido a la presencia de la adicién de cromo observado por estos investigadores fue
mucho mayor que el notado por Schneibel y colaboradores ). Sin embargo, el material estudiado
por Klein y Baker contenia un gran numero de particulas de fase CrAl,, mientras que estas
particulas no fueron detectadas en la aleacién examinada por Schneibel y colaboradores.

D. Li "® y colaboradores produjeron y ensayaron a tensién 2 aleaciones Fe-36.5Al, Fe-36.5AI-5Cr
% at. las cuales fueron homogeneizadas a 1000°C/ 24 h y laminadas a 1050-950 °C con una
reduccion de 50-60%. A todos los especimenes para tension se les aplicé un tratamiento térmico a
820 °C/1 h para originar recristalizacién, y permanecieron a 700 °C por 2 horas para su
ordenamiento. Los especimenes fueron deformados en aire a una velocidad constante de 10
mm/min a temperatura ambiente. A diferencia, ellos observaron una disminucién en esfuerzo de
cedencia de 382.3 MPa en Fe36Al hasta 327 MPa para Fe36AI5Cr.

En donde este comportamiento se deriva en parte de que los atomos de Cr ocupan los sitios
vacantes y origina una disminucién en los defectos puntuales los cuales juegan un papel
importante en la formacion de cavitacion, lo que resulta en un ablandamiento en el material,
reflejandose en una disminucién de su esfuerzo de cedencia.

Adicion de carbono.

Se ha detectado que la presencia de carburos en la aleacién Fe-40AI-0.6C (%at.) puede
incrementar la ductilidad del intermetalico al proveer de interfaces de matriz de carburo que actian
como trampas de hidrogeno reduciendo de ésta forma la susceptibilidad de la aleacién a la
fragilizacién por hidrégeno 9.

Morris y colaboradores "’ mostraron que se puede lograr un considerable reforzamiento a
temperatura ambiente mediante la adicion de carbono, si se distribuyen carburos muy finos en una
matriz FeAl.

192) v colaboradores produjeron mediante fundicién por induccién en

Similarmente A. Radhakrishna ¢
aire dos aleaciones de composicion (Fe-38Al-1.0C) y (Fe-37AI-5C) en % at., y observaron via
microscopia electrénica de barrido la presencia de una estructura de dos fases en ambas
aleaciones, ver figura 1.3.3.6. Un analisis de la aleacién (Fe-38AIl-1.0C) con Difraccién de Rayos X
confirmé la existencia de una matriz de fase FeAl y un precipitado de fase Fe;AlC, 5 figura 1.3.3.6
(a). Los Resultados de difraccion de rayos x de la aleacion con elevado contenido de carbono (Fe-
37AI-0.5C) revelaron la correspondencia de matriz con la fase FeAl, y precipitados oscuros en
forma de estrella, ver figura 1.3.3.6 (b), los cuales son similares a una de las distintas formas
bésicas de grafito en hierro fundido, se confirmo efectivamente la correspondencia de estos

precipitados con la fase grafito mediante un analisis mediante escaneo por linea EPMA.
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Figura 1.3.3.6 Micrografias de electrones retrodispersados en las que se muestra (a) Precipitados de fase FesAlCos en
la aleacion Fe-38Al-1C (%at.) y (b) precipitados de grafito en la aleacién Fe-37AI-5C (% at.) '%2.

L. Pang ® y K. S. Kumar produjeron aleaciones Fe-40% at Al mediante fundicién por induccién en
una atmaésfera inerte, el lingote de colada fue homogeneizado y extruido en caliente con una
relacion 16:1 a 1273 K. Un analisis quimico del lingote reveld una cantidad de 0.6 % at. de C.

En donde el origen de este elemento se debe a que se vacio el metal fundido en un molde de
grafito. Asi mismo se produjo una aleacién monolitica Fe-40 % at. Al bajo las mismas condiciones.
A todas las muestras se les aplicé un tratamiento térmico a 673 K por 3 dias seguido de 773 K por
1 dia. Las pruebas a tension fueron efectuadas a temperatura ambiente en el régimen de velocidad
de deformacion 4.2 x 10" s a4.2x 10%s™.

La variacién en esfuerzo de cedencia en funcién de la velocidad de deformacién para la aleacién
ternaria Fe-40AIl-0.6C se muestra en la figura 1.3.3.7. Se puede observar en la figura, que el
esfuerzo de cedencia en ambos tipos de aleaciéon, no depende de la velocidad de deformacion,
mientras que la resistencia a la fractura si presenta una dependencia y en mayor grado en la
aleacion ternaria. También se puede observar que ambos esfuerzos son mas elevados en relacion
a la aleacion binaria FeAl.

El efecto de la velocidad de deformacion sobre la elongacién a tension en el punto de fractura se
muestra también en la figura 1.3.3.7 en donde se incluyen adicionalmente resultados similares

103)

obtenidos por Pike %y Liu. Se puede observar que para una velocidad dada de deformacién, la

ductilidad de la aleacion ternaria es superior al intermetalico binario FeAl. Este comportamiento se
puede interpretar como una consecuencia de la disminucién en la cinética de fragilizacion.

& Estusren o Fracnes (Fe-Sal0.8C0) —— Fpanhl”
—a—  Enlusizo de Cedencis {Fe.d081 2,C) 12, =o= FedOAl
—o—  [afuario Ss Cadenls {1 84041 == Fed0Al-0

Estuereo de Fratiura (Fe-S1AL )
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Figura 1.3.3.7 Variacion de la elongacién, esfuerzos de cedencia y fractura con la velocidad de deformacion para las
aleaciones Fe-40Al y Fe-40AI-0.6C en la condicion de extrusion y recocido a baja temperatura. Las
pruebas se efectuaron a baja temperatura en aire (9,103
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1.3.4. Fractura
1.3.4.1. Efectos ambientales
La ductilidad del compuesto FeAl rico en Fe depende marcadamente del ambiente de ensayo, que

(1% para una aleacién Fe-36.5Al

fue un efecto notado por primera vez por Liu y colaboradores
policristalina. Esta aleacion exhibié una elongacién superior en vacio (5.5 %) que en aire (2 %), y
aun una mayor elongacién en oxigeno seco (18%). Un clivaje transgranular ocurrié en los
especimenes ensayados en aire, mientras que se observo un modo mixto de falla en vacio, y una
fractura intergranular ocurrié en oxigeno "%,

Este fenémeno, denominado fragilizacion ambiental, ha afectado a un gran nimero de compuestos
intermetalicos. Estos efectos ambientales alteran el comportamiento intrinseco, lo cual requiere
qgue los ensayos sean efectuados ya sea en una atmosfera inerte o a elevadas velocidades de

(199 " Subsecuentemente, se mostré que la aleacién Fe-40Al (sin haberle aplicado un

deformacién
recocido a baja temperatura) también exhibi6 una mayor elongacién en vacio (5%) que en aire
(1%),11%¢19 con un modo de fractura intergranular en ambos casos. Adicionalmente, se han
observado mayores incrementos en ductilidad en especimenes con recocido de remocion de

vacancias %7

) indicando que estos dos efectos son aditivos.
La fragilizacion ambiental puede conducir ya sea a una fractura intergranular o transgranular, de-
pendiendo de la composicion, pero el modo de fractura de la aleacion Fe36.5Al muestra que los

(104) al

planos de clivaje son mas susceptibles a los efectos ambientales que los limites de grano,
menos en compuestos intermetalicos FeAl ricos en hierro.

Liu y colaboradores "% sugirieron que la fragilizacion ambiental del compuesto intermetélico
FeAl se debe al hidrégeno atdémico que se origina a partir de la reaccion del vapor de agua con los
atomos de aluminio, que esta expresada mediante la reaccion 1.3.1.

2A1+3H,0 = AlL,O, +6H .y

En términos mas generales la ecuacion anterior se puede representar como se muestra en la
reaccion quimica 1.3.2 :

xM+yH,0 —» M,0, +2yH 132

En donde M es un elemento Reactivo en el Intermetélico.

El naciente hidrogeno que se libera en la superficie, se difunde al interior del material y lo fragiliza.
La gran fugacidad del hidroégeno atémico, propicia su rapida penetracion hacia los frentes de grieta
y causa severa fragilizacion. El hidrogeno molecular a presiones parciales de 67 Pa no causa
mayor fragilizacion en el intermetalico AlFe, debido probablemente a su baja fugacidad.

(109

Gleason y colaboradores "9, quienes estudiaron la reaccién del vapor de agua en la superficie de

FeAl, observaron la formacion de hidrogeno ocurriendo junto con la oxidacion del Al.
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Ellos propusieron que el Al se enlaza con el oxigeno cuando el agua es absorbida y se disocia en
la superficie del aluminuro. Mientras que la absorcién y disociacién del hidrogeno es
principalmente influenciada por el Fe. Estos trabajadores también notaron que el boro afectaba la
velocidad de disociacién. En relacion al hidrogeno atomico producido por la reaccion de vapor de
agua con una aleacién con estructura tipo B2, la familia de planos {200} presenta la maxima
cantidad de aluminio para reaccionar con el vapor de agua.

Li y Liu "' modelaron la dependencia de la temperatura con la fragilizacién ambiental de la
aleacion Fe-36.5Al y encontraron que la etapa controlante fue la reaccion entre el vapor de agua y
el aluminio. En otras palabras, la difusion del hidrogeno hacia el material no controlaba la
fragilizacion.

Varios estudios fractograficos de la aleacion FeAl rica en hierro mostraron que aun cuando ocurre
fractura intergranular en vacio u oxigeno, en aire ocurre fractura transgranular y el clivaje
transgranular es observado uniformemente a través de la pieza de ensayo % 10" 111.107),

Lo anterior indica que el hidrogeno fragiliza uniformemente al espécimen, o como se sugirié arriba,
el hidrogeno se puede mover lo suficientemente rapido a través del espécimen para avanzar de

2) estudiaron los efectos

manera simultdnea con la grieta en propagacién. Kasul y Heldth
cinéticos de la difusion de hidrogeno sobre la fragilizacion ambiental en Fe-35Al B2, mediante la
medicion de la velocidad de crecimiento de grieta bajo condiciones de carga constante en
especimenes compactos de tensién, a elevadas velocidades de agrietamiento, el factor de
intensidad de esfuerzo critico resulto independiente del ambiente, pero a bajas velocidades de
agrietamiento se observaron los efectos ambientales.

Kasul y Heldth también midieron la tensién a elongacién de Fe-35Al que habia sido precargada
con hidrogeno y un subsecuente horneado y sugirieron que la difusién en el material a temperatura

"3 Esto sugiere que la fragilizacion es un fenémeno cercano a la superficie 6

ambiente fue lenta |
que el hidrégeno es transportado a través del material mediante otros mecanismos diferentes a la
difusion en el cuerpo del material, por ejemplo por las dislocaciones en movimiento.

Los resultados mencionados arriba indicaron que dependiendo de la composicién, la fragilizacién
ambiental puede producir clivaje transgranular o fractura de limites de grano en FeAl, cualquiera
que sea el modo de fractura mas facil. Es decir, a medida que la composicién se aproxima a la
estequiometrica, la fractura permanece intergranular a pesar de la fragilizacion ambiental. Esta

observacion es reforzada mediante el efecto del boro sobre la fractura en Fe-40Al (%)

, €s decir el
boro segrega a los limites de grano incrementando su resistencia, lo cual origina un incremento en
elongacién en aire (desde 1 a 4 % para un material sin tratamiento térmico a baja temperatura) y
una fractura completamente transgranular. En contraste, un ensayo en oxigeno produjo ~17 % de

elongacién, pero el modo de fractura se reverti6 a intergranular 2.
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Es decir, la resistencia intrinseca de las fronteras de grano de Fe-40Al+B es méas baja que la
resistencia de la red. Interesantemente, una carga de hidrogeno tiene poca influencia sobre la

(113

elongacién (~3-4 %) de Fe40Al producido a partir de polvos '"®. Sin embargo, el modo de fractura

fue intergranular en vacio, pero un modo mixto para el material ensayado en hidrogeno y en aire.

1.3.4.2. Efecto de la velocidad de enfriamiento sobre la fractura

El efecto del tratamiento térmico sobre la fractura a tension ha sido extensivamente estudiado para

"4 Bajas velocidades de enfriamiento y recocido a baja

la aleacién Fe-45Al con y sin boro
temperatura, disminuyen el esfuerzo de fractura. El modo de fractura se encontré ser intergranular
para Fed45Al sin alear, sin depender del tratamiento térmico, mientras que los especimenes Fe-
45A1+B que tenian un recocido a baja temperatura o un enfriamiento lento exhibieron un modo
mixto de falla (clivaje transgranular mas fractura intergranular); sin ninguno de estos dos

tratamientos térmicos el modo de fractura fue totalmente clivaje transgranular "'%.

1.3.4.3. Efecto de la estequiometria de la aleacion sobre la fractura.

En vacio, se ha observado una relacién aproximadamente lineal entre la elongacion y la desviacién

"% En contraste, aun la composicién

116, 79, 107,

de la composicion estequiometrica ©?, ver figura 1.3.5.1
estequiometrica puede mostrar considerable ductilidad a compresién 2. Se ha aceptado '
") que la fractura es completamente intergranular en la composicién estequiometrica, pero se
convierte primero en un modo mixto de falla y después ocurre completamente un clivaje
transgranular a medida que se reduce la concentracion de Al. La composicién a la cual la fractura
cambia de modo mixto a un completo clivaje varia entre distinto investigadores y puede reflejar
diferencias en velocidad de enfriamiento, nivel de impurezas (ya sea nocivas o benéficas), y/o
textura. Por ejemplo, Liu y George % encontraron una fractura completamente intergranular en

117)

aleaciones con 40% at. Al, mientras que Nagpal y Baker """ encontraron una fractura intergranular

para Fe-45Al, pero un modo mixto de falla con predominancia en clivaje para Fe-40Al. Una
diferencia obvia para los dos conjuntos de datos, fue que el material examinado por Nagpal y
Baker "' se le aplico un tratamiento térmico a 673 K, por lo que exhibié una mayor ductilidad (3 vs

106)

1%), mientras que el material estudiado por Liu y George %, no se le aplico el tratamiento térmico

a baja temperatura. Wittig observd una fractura intergranular en cintas metalicas Fe40Al, lo cual
estaba asociado a la segregacion de carbono hacia los limites de grano. Un recocido a 773 K, que
dio lugar a la formacién de carburos, 6 descarburizacion a 1273 K produjo clivaje transgranular '8,
Cuando se ha observado fractura intergranular en FeAl, un analisis mediante espectroscopia de
electrones auger ha revelé que la superficie de fractura intergranular esta libre de impurezas, lo

cual sugiere que estas son intrinsecamente fragiles % 106 117. 119,
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1.3.4.4. Efecto de la aleacion ternaria sobre la fractura.

Muchos investigadores han mostrado que las adiciones de boro mejoran la ductilidad del FeAl (2%

'2%)- Estudios de espectroscopia de electrones auger muestran que el boro segrega a los limites de
grano y los refuerza de tal forma que el modo de falla cambia de intergranular a transgranular, con
un drastico incremento en la deformacién a la fractura 1% 112119,

Gaydosh y colaboradores ®¥ encontraron que las adiciones de carbén 6 zirconio también
cambiaron el modo de fractura en Fe-40Al en aire de un modo mixto de falla aun modo
completamente intergranular, mientras que adiciones de boro a estas dos ultimas aleaciones,
cambio el modo de fractura a clivaje transgranular, asi como lo hicieron también adiciones de Hf y

(124)

Hf+B a la aleacién binaria Fe-40Al Estos resultados indican nuevamente el efecto de

reforzamiento de limite de grano inducido por el B.

129 gstudiaron la ductilidad en tensién y modo de fractura en Fe-45Al

Schneibel y colaboradores !
con 5 % at. de cada uno de los metales de transicion de la primera columna (Sc, Ti, V, Cr, Mn, Fe,
Co, Ni, Cu, Zn). Todos estos elementos disminuyeron la ductilidad en tensién de una manera
independiente del ambiente de ensayo. Las aleaciones con adiciones ternarias cuyo numeros
atébmicos son menores que el numerd atémico del Fe (Z = 26) exhibieron fractura intergranular,
mientras que las adiciones cuyos numeros atémicos son mayores al hierro mostraron fractura
transgranular. Esta observacion fue interpretada en término de ocupacion de sitios de las adiciones

126) y medidas (127-128)

ternarias, las cuales han sido calculadas
Por ejemplo, los elementos con un numero atémico menor al del hierro ocupaban la subred de Al e

incrementaban la concentracion efectiva de aluminio, promoviendo asi una fractura intergranular.

1.3.5. Ductilidad a temperatura ambiente del compuesto intermetalico FeAl.

Los aluminuros de hierro fallan durante el ensayo de tension después de una deformacién plastica
limitada asociada con una deformacién plastica uniforme y considerable endurecimiento por
trabajado mecanico previo a la falla fragil, con poca reduccién en la seccion transversal.

A medida que la cantidad de aluminio se incrementa a partir de la composiciéon FesAl a la
composicion FeAl, hay una disminucién gradual en la ductilidad, y una tendencia a alejarse de un
modo de falla ductil tipica de las aleaciones base (Fe) hacia una falla por clivaje, y eventualmente
una falla intergranular en la composicién estequiométrica FeAl.

La figura 1.3.5.1. y la tabla 1.3.1 muestran la caida gradual en ductilidad a medida que el contenido

de Al se incrementa (115,129,130,117,131,124,78,132)
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Figura 1.3.5.1 Ductilidad a tensién de compuestos intermetalicos FeAl — B2 recocidos en aire y vacio en funcién del
contenido de Al 78 115:129,130-132,117,124)

Tabla 1.3.1. Influencia del contenido de Al, adicion de B y atmésfera de ensayo sobre la ductilidad a tension

del FeAl 2.
Atmostfera / Contenido de Al (%)
adicion de B 35 40 45 50
Aire TG Mixto IG IG
No B 2% 1%/3% 3%/1% 0%
Vacio / oxigeno IG IG - -
No B 5.5/18% 5%
Aire TG TG -
B 4% 2%
Oxigeno IG - -
B 17%

TG, IGy mixto se refieren a transgranular, intergranular y mixto (transgranular e intergranular) modos de falla.

Todas las aleaciones examinadas se espera que tengan un tipo de ordenamiento B2, debido a que
no se espera a que exista algun tipo de orden DOj3 para contenidos de Al por encima de 35 % at.
Los datos mostrados son comportamientos promedio aproximados reportados por un namero de
inveStigadoreS (115,117,131,104,107,106)_

Hasta hace solo algunas décadas, que el papel determinante de factores como la fragilizacién
ambiental (13104107.18313%) " sontenido de Al, velocidad de deformacion "9, segregacion del B a los

131,78)’ que se

limites de grano ('®": 11910613 "y o endurecimiento de vacancias retenidas por temple
han hecho claras. La figura 1.3.5.1 y tabla 1.3.1 ilustran claramente la pérdida dramatica de
ductilidad a medida que el contenido de Al se incrementa de cerca de 40 a 50 % at. en las
aleaciones FeAl; asi mismo, cuando el ensayo es efectuado en aire en lugar de al vacio o en

hidrégeno seco, y también con ausencia de B en la aleacion.
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En la tabla 1.3.1 se hace evidente una reduccion gradual en la ductilidad a medida que el
contenido de Al se incrementa. Aumentos en el contenido de Al, ensayos en oxigeno y vacio, asi
como la ausencia de B, todos tienden a propiciar un modo de falla intergranular
(115117,181,104,107.106.136) ' Estas tendencias son debidas a la debilidad intrinseca de limites de grano a
elevadas concentraciones de Al, la preferencia de ataque ambiental en los planos de clivaje, y el
efecto de B sobre el mejoramiento de la adhesion de la frontera de grano.

Debe ser notado que a través del rango de aleaciones y condiciones de ensayo discutidas en
parrafos anteriores, las propiedades mecanicas generales de las aleaciones son ligeramente
modificadas (por ejemplo, mediante el contenido de Al a través del rango de 35 a 45 % e incluso
hasta un 48 %); y por lo tanto las distintas condiciones de ensayo afectan realmente el
comportamiento a la fractura, y no a la plasticidad generalmente. Por ejemplo la dureza de las
aleaciones bien recocidas a través del rango de 35 a 45 % at. Al “9), el esfuerzo de cedencia de
aleaciones a través del rango 40 — 48 % at. Al (115 también la velocidad de endurecimiento a
través del mismo rango ", asi como también la pendiente hall-petch a través del intervalo de 35
a 45 % at. Al ® son esencialmente constantes de tal manera que cualquier cambio en la
ductilidad registrado (tabla 1.3.1, figura 1.3.5.1), es debido adicionalmente a cambios en el

comportamiento a la fractura.

1.3.5.1 Influencia de la microestructura en la ductilidad de los aluminuros de hierro.
Influencia del tamafno de grano sobre la ductilidad
Influencia del tamano de grano sobre la ductilidad

En términos generales se ha establecido que el refinamiento de grano es una manera potente para
mejorar la ductilidad o para originar una transicién ductil-fragil "*”. Estos efectos son deducidos de

la dependencia en tamafno de grano con el esfuerzo de cedencia para el inicio del flujo plastico, tal

como se describe por la relacion Hall-Petch o, =o; +kyd‘“2, y a partir de una tendencia similar

del esfuerzo de fractura caracterizado por un pequefio 6 cero valor de esfuerzo interno (c,) y un
valor muy elevado de la dependencia del tamafio de grano con la pendiente (kf ).

Mientras que algunos investigadores han reportado un incremento en ductilidad a medida que el

tamafio de grano es reducido "®, otras veces se ha reportado que el refinamiento en tamafo de

132.1368) | a figura 1.3.5.2 muestra variaciones

grano solo tiene un efecto menor sobre la ductilidad |
de la ductilidad en tension de Fe-40Al a medida que el tamafo de grano varia a través de un rango
muy amplio, a partir de monocristales hacia tamanos de grano de alrededor de 5 ym, ademas
muestra un incremento claro en ductilidad, particularmente para tamafos de grano muy finos 8 1%

139.140) " Sin embargo se debe enfatizar que los tamafios de grano més finos son obtenidos usando
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técnicas de solidificacion rapida y metalurgia de polvos, y que las particulas dispersoides sirven
frecuentemente para anclaje de limites de grano, pero estas pueden servir también para dispersar
el deslizamiento y retardar la nucleacion de grietas. Sin embargo, a través de un rango muy
angosto de tamano de grano, y particularmente para los tamanos de grano mayores obtenidos por
métodos convencionales como la colada 6 la extrusion, la variacion de la ductilidad con el tamafo
de grano es muy pequefia, tal como se ilustra en los datos en Fe-40Al con carbono %, Un
interesante punto a ser tratado con respecto a los datos de la figura 1.3.5.2, es que un refinamiento
en tamafio de grano estara asociado con un significativo reforzamiento del material ’®, justo como
se esperaria por la relacion hall-petch. De acuerdo a lo discutido en el parrafo anterior y de
acuerdo a la figura 1.3.5.2, un incremento en resistencia se espera que este asociado con una
reduccion en ductilidad, al menos para un tamano de grano constante. El incremento en ductilidad
asociado con la reduccion en tamafo de grano y endurecimiento, es una prueba mas del efecto
poderoso de la reduccion de tamano de grano sobre el retardo del agrietamiento.

La figura 1.3.5.2 también sugiere que la adicion de carbono al Fe-40Al sirve para incrementar la
ductilidad de manera significativa. En este sentido la adicién de C parece producir granos similares
en ductilidad a los logrados con las adiciones de B.

142-146

D. G. Morris y M. A. Morris "*" correlacionaron a partir de varios estudios ) la ductilidad y el

esfuerzo de cedencia para un tamano de grano determinado.
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Figura 1.3.5.2 Efecto de la reduccion en tamario de grano, a partir de un monocristal hasta alrededor de 5um, sobre la
ductilidad a tension de Fe-40Al 781381391400 (5 ntos de datos con simbolos llenos) y Fe-40A1-0.6C
(puntos de datos con simbolos abiertos).

1.3.5.2. Factores que determinan la baja ductilidad del compuesto intermetalico FeAl.

Endurecimiento por vacancias, y la influencia tratamientos térmicos sobre la ductilidad.

Se ha establecido en la actualidad que un gran nimero de vacancias estara presente en los
aluminuros de hierro enfriados a partir de elevadas temperaturas, por ejemplo después de una
colada o de un tratamiento de recristalizacién 6 solucion, y estas solo se podran ser removidas

mediante tratamientos térmicos largos a relativamente bajas temperaturas “%,
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Tales vacancias se considera que producen un considerable endurecimiento en materiales “**”,

se ha sugerido que las vacancias actuan como soluto para el anclaje de dislocaciones, mientras

(148 v porosidad 6 huecos ®%) pueden

que los agregados de vacancias (red de dislocaciones
causar un endurecimiento similar.

El papel de tal endurecimiento por defectos puntuales sobre la ductilidad es ahora bien conocido,
como se ilustra en la figura 1.3.5.3 para una aleacion Fe-45 Al, ambas con y sin adiciones de B
(131132) " E| enfriamiento en horno, el cual deja una muy elevada concentracién de vacancias, se ha
visto que origina una muy baja ductilidad para estas aleaciones, mientras que la remociéon de
vacancias mediante el enfriamiento lento a partir de elevadas temperaturas origina un incremento

progresivo en ductilidad. Este mejoramiento en ductilidad por reduccién de vacancias se ha visto

en varias ocasiones & 1°7: 19,
£ 3 | O Fe45a+500ppm B O
k= B Fedsal
®
g
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Figura 1.3.5.3 Influencia de diferentes tratamientos térmicos para reducir la concentracién de vacancias retenidas
sobre la ductilidad de las aleaciones Fe-45Al, con y sin 400 ppm B ("),

La relacién entre endurecimiento y fragilizacion mediante vacancias ha sido evaluada por Pang y
Kumar "%, asi como se recopila en la figura 1.3.5.4, en donde se muestra el esfuerzo de cedencia
después de varios recocidos a elevada temperatura, temples, envejecido a baja temperatura y la
relacionada ductilidad a tensién. Se debe notar que estos resultados fueron obtenidos en una
aleacion Fe-40Al con una adicién de 0.6 % at. de carbono, y este material contenia algo de carbén
en forma de carburos muy largos (FezAIC), los cudles pueden por si mismos repercutir sobre la
fractura "%,

Durante un recocido a elevada temperatura y un subsiguiente envejecido, alguna parte del carbono
se puede disolver y precipitar '” y por lo tanto, los efectos de recocido reportados pueden ser
efectos combinados debidos tanto a la concentracion de vacancias y el carbono. Al mismo tiempo
la interaccion de vacancias de red y el carbono intersticial parecen modificar la movilidad y la
tendencia a aglomeracién por defectos (vacancias) '?.
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A pesar de la dispersién observada en los datos de ductilidad—esfuerzo de la figura 1.3.5.5
alrededor de la mejor curva de ajuste, es claro para este material que la ductilidad y el esfuerzo de
cedencia estan esencialmente relacionados mediante una sola curva maestra. El Unico parametro
relevante para determinar la ductilidad, es el esfuerzo de cedencia, independientemente del

mecanismo preciso que origina el endurecimiento.
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Figura 1.3.5.4 Influencia de los tratamiento térmicos térmicos sobre el esfuerzo de cedencia y ductilidad a tension de
una aleacion Fe-40Al con 0.6 % at. de C ', Los datos con simbolos rellenos muestran el ablandamiento y el
efecto ductilizador de un material envejecido y extruido (a 1000 °C) a baja temperatura (400 — 500 °C). Los
datos con simbolos abiertos muestran datos de envejecimiento para materiales bien templados a partir de
elevada temperatura (1000 °C), cuando el tamafio de grano se ha incrementado de alguna manera. La
secuencia de flechas muestra un ejemplo de la variacion del esfuerzo de cedencia y ductilidad sobre un
material templado y envejecido progresivamente a una temperatura de envejecido (500 °C). Datos para otras
temperaturas de envejecido (400 °C para materiales resistentes-fragiles y 650 °C para materiales blandos-
ductiles muestran similares tendencias en esfuerzo-ductilidad).

1.3.5.3 Modificacion de la ductilidad a temperatura ambiente del compuesto intermetalico
FeAl B2

La ductilidad de los aluminuros de hierro se puede mejorar al controlar: a) composicién, b)

microestructura, c) estructura de la fase ordenada, y d) las condiciones superficiales .

El entendimiento del comportamiento de la deformacion y fractura han conducido al desarrollo de

principios fisico-metallrgicos para disenar aleaciones FeAl ductiles y resistentes para uso

estructural. Los principios generales deducidos a partir de este entendimiento, incluyen lo

siguiente:

1.- Control del nivel de aluminio al evitar la composicién estequiométrica.

2.- Refinamiento de tamaro de grano.

3.- Formacién de una capa protectora (ej. recubrimiento con 6xido).

4.- Reduccién de vacancias térmicas mediante el enfriamiento lento a partir de temperaturas >

400°C y mediante la aplicacion de un tratamiento térmico a baja temperatura.
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5.- Adicién de elementos de aleacion benéficos incluyendo a:

Boro.- para reforzar limites de grano.

Carbodn.- para mejorar la solubilidad y formar carburos.

Boruros y carburos de Zr para refinar el tamano de grano y retener una estructura de grano fibrosa.
Cromo.- para formar inducir pasivacion en el material y de esta manera evitar la fragilizacion
ambiental.

La ductilidad del compuesto intermetdlico FeAl-B2 se puede mejorar al evitar la composicion

(115.129.130.149) o donde se sometieron a ensayos de tensién a

estequiométrica. Estudios previos.
temperatura ambiente en aire a aleaciones FeAl con tratamiento térmico de remocion de vacancias
mostraron que la ductilidad permanece constante con un valor de ~3% en un rango de
composicion de 39 a 45 % at. Al para después disminuir a 0% hasta la composicion
estequiométrica.

Por lo que el rango idéneo de composicion para mejorar la ductilidad es el rango de concentracién
de 37 a 45 % at. Al.(18"12478.132)

En lo que respecta a la microestructura, algunos investigadores han reportado un incremento en
ductilidad a medida que el tamafio de grano es reducido ®, otras investigaciones han reportado
que el tamafio de grano tiene un efecto menor sobre la ductilidad 2.

La figura 1.3.5.2. muestra una grafica de % elongacion en funcién del tamafio de grano, en donde
se observa que la ductilidad crece de manera significativa cuando el tamarno de grano es reducido
de manera significativa por debajo de 100 ym, sin embargo cuando el tamafo de grano es mayor a
100 um, la ductilidad permanece casi invariante hasta aleaciones monocristalinas.

Un interesante aspecto a ser tratado en relaciéon a los datos de la figura 1.3.5.3, es que una
disminucion en tamafo de grano estard asociada con un significativo reforzamiento del material
(8 tal como se esperaria por la relacién hall-petch. De acuerdo a lo discutido en el parrafo anterior
y de acuerdo a la figura 1.3.5.5, un incremento en resistencia se espera que este asociado con una
reduccion en ductilidad, al menos para un tamafo de grano constante.

Las vacancias térmicas son muy faciles de introducir en aleaciones FeAl con contenidos > 38 % at.

Al mediante enfriamiento rapido a partir de tratamientos térmicos a elevadas temperaturas “'3%52),

6 después de procesamiento mediante solidificacién rapida °%'%").

Recientemente, Yang y
colaboradores ? han demostrado el efecto fragilizador de las vacancias térmicas en aleaciones
FeAl. La tabla 1.3.2 muestra la severa fragilizacion de FeAl (40% at. Al) mediante vacancias
térmicas introducidas mediante enfriamiento rapido. Un incremento en vacancias térmicas
templadas de 1.3x10% a 62x10? reduce la ductilidad en vacio desde 7.4 a 2.9% a temperatura
ambiente. También se observd un efecto fragilizador en aire; sin embargo, la aleacion mostro una

mucho mas baja en aire debido a la fragilizacion adicional impuesta por la humedad del aire.
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Es interesante notar que las vacancias térmicas en la aleacién FeAl promueven una fractura por

clivaje a través de los planos de clivaje {110}, tal como fue reportado por Yang y colaboradores 2.

Tabla 1.3.2 Efecto de la concentracion de vacancias sobre las propiedades a tension de FeAl (40 % at.) a
temperatura ambiente 2.

Concentraciéon de vacancias  Elongacioén a tensién (%) Esfuerzo de fractura (MPa)

(% at.)
Ensayos en vacio
1.3x10° 7.4 734
62 x 10 2.9 969
Ensayos en aire
1.3x 107 0.7 420
62 x 10° 0.1 714

El exceso de vacancias térmicas puede ser removido mediante tratamientos térmicos prolongados

49.78.131) Para lograr de esta manera un mejoramiento de la ductilidad en estos

a baja temperatura |
compuestos intermetélicos. Al incrementar la concentracién de Al, otro factor, denominado
debilidad intrinseca de frontera de grano, gana mayor importancia en la limitacién de la ductilidad
en tension del compuesto intermetalico FeAl ).

Con el objeto de determinar el comportamiento mecanico intrinseco de la aleacién FeAl, Cohron
(136) y colaboradores ensayaron a este intermetalico en ultra alto vacio, la ductilidad intrinseca de la
aleacién binaria FeAl cae drasticamente a medida que la concentracién de Al se incrementa a
valores superiores de 37 % at. Adicionalmente el modo de fractura cambia de transgranular a
intergranular a medida que la ductilidad decrece. Estos resultados confirman la sugerencia inicial
M1 la cual se baso en pruebas realizadas en oxigeno, que los limites de grano se hacen
intrinsecamente fragiles a medida que se incrementa la concentracién de FeAl.

De acuerdo a lo establecido en el parrafo anterior, como un incremento en la concentracién de Al
hasta la composicién estequiometrica simultaneamente reduce la resistencia de cohesion en los
limites de grano, se recomienda emplear concentraciones de Al en el rango de 39 a 45 % at. Al

para de esta manera incrementar la ductilidad de estas aleaciones.

1.4 Rutas de Procesamiento de los Intermetalicos FeAl y Fe;Al.

Existen muchas rutas posibles para la produccién de aluminuros de hierro, las cuales se muestran
en la Figura 1.4.1. De todos los métodos, la ruta de fundicion es la mas econémica.

Para las técnicas de produccién de éstas aleaciones que involucran a la Fundiciéon y Colada,
Metalurgia de Polvos y Procesamiento Fuera de equlibrio, existen algunas variantes propias de
cada técnica las cuales se presentan en la tabla 1.4.1.
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Tabla 1.4.1 Rutas de Procesamiento de Los Aluminuros de Fierro
— __— Procesamiento en no-
Fundicion y Colada Metalurgia de Polvos equilibrio
e (AIM) Fundicion por = Sinterizacion Reactiva o (AM) Aleado Mecanico.
induccién en aire. (Sintesis a alta o (HEBM) Molienda de Alta
e (VIM) Fundicién por  temperatura Energia.
induccion en vacio. autopropagada). N + Solidificacién Répida.
e (VAR) Fundicién por arco " (HIP) _Prensado Isostatico
en vacio. en Caliente.
e (ESR)  Fundicion  por * (HP) Prensado  en
electroescoria. Caliente. .
e Exomelt Process. = Extrusion en caliente de

Polvos.

e Extrusién en caliente de .
= Moldeo por Inyeccion.

lingotes.

|Métodos de Procesamiento |
|
W Procesamiento  fuera
,7 de Equilibrio

Solidificacion
Rapida |Po|vos Elementales |
' |
Listones y —
|Formas ||Alambre ”Lingote | | Aleado Mecanico |
Laminillas
Extrusion |[Forjado en||Rolado en| | Prensadoy || Extrusion en HIP HIP
en Caliente || Caliente || Caliente || Sinterizado Caliente General Formas
| Formado
Superplastico Sintesis por
de Piezas Reaccion
Barra Swage Rolado
Tibio Tibio |
Barra Placa y Forjaen Formado Union de
Lamina Troquel de Partes Partes
| Cerrado

Tratamiento
Térmico

Figura 1.4.1 "*® Métodos Posibles para la produccion de Aluminuros de Hierro.

La reaccion exotérmica entre el Aluminio y el Hierro puede ser utilizada tanto en la fundicién como
en la consolidacion de polvos. A un cuando la energia exotérmica liberada no es tan grande como
en los aluminuros de niquel, temperaturas bajas de ignicion favorecen la fundicion mediante el
proceso Exomelt *® ver figura 1.4.2, o mediante procesamiento de polvos via sinterizacién

reactiva (Sintesis a elevada temperatura autopropagada) "**%°.
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La utilizacion de reacciones exotérmicas reduce los costos y en el caso de fundicién, ofrece mayor

seguridad, tiempos mas cortos y un mejor control de proceso.

dlarmbies dol Termopar

Tarmopares

Fig. 1.4.2 Secuencia de carga en el crisolspara tomar ventaja del calor de formacion del FesAl durante la fundicion de
las aleaciones hierro-Aluminio *%.

Las aleaciones FeAl ® se pueden procesar mediante forjado en caliente, rolado ¢ extrusiéon
metallrgica de lingote.

Debido a su baja ductilidad, las aleaciones FeAl son fabricadas generalmente a alrededor de 100-
300 °C por encima de las temperaturas usadas en las aleaciones Fes;Al. Por ésta razén, los
lingotes de la aleacién FeAl que contienen de 35 a 40% Al se pueden fabricar mediante forjado en
caliente a 1000-1200 °C, seguido de un rolado tibio a 800-1000 °C.

Por otra parte, en lo concerniente al procesamiento de polvos, se ha usado ampliamente la técnica
de Prensado Isostatico en Caliente (HIP) en la consolidacion de polvos de la aleacion binaria
aluminio-fierro lograndose elevados niveles de densificacion y baja porosidad en el compacto.
Similarmente se ha empleado el Prensado en Caliente (HP) en la produccion del intermetalico
FesAl (%8 3 partir de polvos elementales obteniéndose un 98.2 % de densidad teérica. El
procesamiento mediante extrusion en caliente de polvos de composicion FeAl a 1173 °C, ha
resultado ser la forma mas efectiva para obtener compactos completamente densos de tamano de
grano fino con una microestructura caracterizada por granos finos, equiaxiales y recristalizados.
Otras técnicas exitosas incluyen a la extrusién en caliente y una combinacion de aleado mecanico

1% Maziasz 4"

con sinterizacién reactiva ' y colaboradores reportaron que las microestructuras y
propiedades mecanicas de las aleaciones FeAl pueden ser controladas mediante la extrusion en
caliente de polvos aleados obtenidos en enfriamiento de agua. La extrusion en caliente a 950-1000
C resulté en estructuras de grano fino, las cuales mostraron excelente resistencia a la tensién y

ductilidad a bajas y elevadas temperaturas.
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En relacion al procesamiento fuera de equilibrio, se ha producido el intermetalico FeAl por
solidificaciéon rapida (RSP) con la intencion de incrementar la resistencia y ductilidad de ésta
aleacién. La fabricacibn mediante (RSP) produce refinamiento de grano, incrementa la
homogeneizacion quimica, extiende la solubilidad en estado sélido de adiciones elementales, y en

1571%8)  Recientemente la técnica de “melt

algunos casos produce estructuras en no-equilibrio
spinning”, (la cual consiste en inyectar la aleacion fundida en una rueda giratoria, produciendo
velocidades de templado del orden de 10° °C/seg), ha sido usada para estudiar las relaciones
microestructura-propiedades en la aleacién FeAl %118,

En anos recientes, se han reportado un buen nimero de estudios sobre el sistema FeAl sintetizado
por Aleado Mecéanico ('8%'%? (AM), asi como también aleaciones de la misma composicién que han

(189 que han dado lugar a la

sido desordenadas mediante molienda de alta energia (HEBM)
produccion de un intermetalico nanoestructurado, parcialmente desordenado, de tamarno de
particula muy fina y en ocasiones amorfo. Las caracteristicas anteriores son idéneas en la
obtencién de buenas propiedades del intermetalico una vez consolidado, debido a que las
microestructuras finas son mas ductiles y las aleaciones parcialmente desordenadas son mas
fuertes y resistentes, ademas un tamano de particula fino favorece la obtencion de altos niveles de
densificacién. Pero, el completo beneficio del aleado mecénico solo se puede preservar si el

subsecuente proceso de consolidacién puede mantener un tamafio de grano nanométrico ¢4,

1.4.1. Solidificacion Rapida

Caracteristicas generales de la solidificacion rapida.

Solidificacion normal y rapida

La solidificacion a partir del metal fundido es un paso esencial en casi todas las secuencias
establecidas en el procesamiento del metal. Ejemplos importantes incluyen la produccién de
lingotes 6 hilos continuos para un trabajado subsiguiente en formas mas utiles, la manufactura de
colada en molde para aplicaciéon directa y el empleo de soldadura, bronceado 6 soldado para
fabricacion 6 reparacion de estructuras ensambladas a partir de componentes forjados 6
provenientes de colada.

En todos estos casos la solidificacion comienza cuando la fundicion se ha enfriado hacia una
temperatura por debajo de su liquidus en equilibrio y procede a una velocidad esencialmente
gobernada por la velocidad a la cual puede ser removido el calor latente emitido hacia los
alrededores. Como resultado, la solidificacién requiere de un dia o0 mas para completarse en un
gran lingote de 200 toneladas 6 60 toneladas en colada en molde de arena.
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Lo anterior da como resultado una estructura gruesamente segregada en las secciones gruesas (2
a 0.6 m) involucradas, por lo que es efectivamente imposible homogeneizar mediante un
tratamiento térmico. Esta inhomogeneidad esta presente aun en lingotes de acero relativamente
pequenos de una tonelada en donde la solidificacién es completada en menos de media hora.

La solidificacién rapida tiene los siguientes atractivos en comparacion con la solidificacién
convencional:

Grandes desviaciones de la constitucién de equilibrio dando lugar a extensiones significativas de

solubilidad sélida y formacién de nuevas fases cristalinas fuera del equilibrio y vidrios metalicos.

Una microestructura de solidificacion més uniforme y refinada en tamano, eliminando en gran

medida los efectos nocivos de la segregacién obtenida en secciones gruesas y mostrando
respuestas mas consistentes al tratamiento térmico y trabajado, con una durabilidad mayor en
servicio, y proporcionando a aleaciones en condicion de colada un comportamiento ductil y aun

suUper plastico.

Eliminacién de operaciones de trabajado y acabado redundantes involucradas en el procesamiento

de lingotes, mediante la solidificacién é consolidacion a dimensiones cercanas 0 idénticas a las

requeridas.

La solidificacion rapida se logra con mayor facilidad mediante la imposicion concurrente de una
elevada velocidad de enfriamiento (10° a 10" K/s). Esto en principio, requiere de un contacto
suficientemente bueno de una seccion suficientemente delgada de metal fundido con un depdsito
de calor elevadamente conductor (tal como una superficie de metal fria). Las consideraciones de
flujo de calor asociadas dictan que hay un espesor limite para lograr un nivel dado de velocidad de
enfriamiento, por ejemplo: 10mm para 10 K/s, 0.1mm para 10°K/s y 1um para 10'°K/s. Estas
velocidades de enfriamiento tan elevadas, pueden dar lugar a sobre enfriamientos de cien grados
0 mas antes de la solidificacion, en lugar de unos cuantos grados producidos por velocidades de
enfriamiento de menos de un grado por segundo caracteristicos de la solidificaciébn normal y
operaciones de colada. Las desviaciones sustanciales del equilibrio logradas de esta manera
pueden formar cientos de nuevas fases de aleacion fuera del equilibrio, asi como también, una
extensién de la solubilidad sélida en equilibrio hacia niveles de mas de cien veces la maxima para
el equilibrio en algunos casos. La solidificacién rapida incluye entonces un muy amplio rango de
posibilidades para el procesamiento de metales, abarcando desde procesamiento mas efectivo de
aleaciones convencionales y productos hasta la manufactura de materiales nuevos y resultantes

formas de producto.
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Requerimientos para la solidificacion rapida (',
Existen por lo menos tres distintas formas para lograr una solidificacién rapida en la practica:

(i)  Mediante la imposicién de un elevado subenfriamiento previo a la solidificacion: Esto

involucra el superenfriamiento de un volumen de fundicién hacia una temperatura a la cual el
calor latente liberado durante la solidificacion, pueda ser completamente disipado dentro del
volumen a solidificar antes de que sea transferido a los alrededores. El volumen solidificando
se recalienta (recalescencia) durante la solidificacién, su temperatura se incrementa durante
la solidificacion mediante una cantidad tan grande como c/L, en donde ¢ es el calor
especifico del s6lido y L es el calor latente de solidificacion por unidad de masa. La velocidad
de solidificacion durante la recalescencia es esencialmente independiente de la velocidad de
transferencia de calor hacia los alrededores. La recalescencia se detiene con la consumacion
de la solidificacion 6 cuando la temperatura regresa hacia la del liquidus en equilibrio. De tal
manera que con el objetivo de completar la solidificacion durante la recalescencia, el
enfriamiento inicial At por debajo de la temperatura de equilibrio liquidus debe ser suficiente
para exceder el incremento de temperatura c/L involucrado. No hay en principio limite para el
volumen de fundicibn que pueda ser solidificado durante la recalescencia aun cuando
enfriamientos subsiguientes de grandes volumenes serdn por supuesto mas lentos. La
principal limitacién practica es que los grandes superenfriamientos requeridos pueden
lograrse solo en la ausencia de agentes nucleantes, lo cual puede ser dificil de lograr en

grandes volumenes, especialmente para los metales y aleaciones més reactivos.

(i)  Imponiendo una elevada velocidad de avance durante la solidificacién. Esto puede ser

logrado mediante el retiro de un espécimen suficientemente delgado a una elevada velocidad
v a través de un gradiente de temperatura suficiente como para restringir la solidificacion
para que avance a través de un plano frontal a una velocidad igual a v con esencialmente
todo el flujo de calor ocurriendo radial mente. Para una seccidon diametral dada, el
incremento de v eventualmente resulta en un significativo flujo de calor longitudinal, de tal
manera que el frente de solidificacion en el nucleo de la seccion se rezaga por detras de su
posicion en la superficie, es decir se forma un sumidero como en la colada continua. La
velocidad de solidificacién es entonces gobernada mediante la velocidad de flujo de calor y
no mas por la velocidad de retiro de la muestra. Para una dimensién de seccion transversal
de unos pocos mm, este control mediante flujo de calor se establece a velocidades de retiro

por encima de unos pocos mm/s, que es entonces el limite superior practico de la técnica.
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(i)  Imponiendo una elevada velocidad de enfriamiento durante la solidificacién. Esto puede

resultar en una elevada velocidad de frente de solidificacién R gobernada directamente por la
velocidad de pérdida de calor hacia los alrededores, 6 puede lograr el mismo resultado
indirectamente mediante el subenfriamiento de la fundicién lo suficiente como para promover
la solidificacion rapida durante la recalescencia como en (i). La diferencia esencial entre (i) y
(i) es que el enfriamiento es rapido antes, durante y después de la solidificacion,
incrementando de esta manera la probabilidad de retener la micro estructura, constitucion y
caracteristicas de la etapa de solidificacion rapida. Esta combinacién de solidificacion rapida
con temple rapido junto con el amplio rango de aleaciones y formas de productos que
pueden ser facilmente procesados, han asegurado la prevalecencia de esta tercera ruta
hasta la fecha.
Métodos de produccion.
Los métodos para lograr una elevada velocidad de enfriamiento durante la solidificacion pueden
involucrar la fragmentacién é estabilizacion de una fuente de metal fundido, extraccion de calor
mediante un fluido circundante 6 mediante el contacto de una superficie fria conductora y puede
implicar la fundicion rapida de la profundidad limite necesaria de manera in situ en la superficie
chill por si misma.
Una variedad correspondiente de formas de producto son obtenibles, abarcando desde particulas
esféricas, elongadas o en forma de hojuelas, por medio de fibras continuas, cintas 6 laminillas
hasta superficies tratadas y depdésitos de espesor en multicapa de una composicién constante 6
graduada.
Existen métodos de consolidacién disponibles que evitan la degradacion de las propiedades
intrinsecas del suministro de carga rapidamente solidificada, y realmente pueden incrementar tales
propiedades al producir un cambio microestructural benéfico de manera termomecénica.
Efectos constitucionales.
Las categorias de los vidrios metalicos incluyen metales de transicion 6 nobles con cantidades de
~ 20 % at. de un metaloide como formador de vidrio, aleaciones entre metales de transicion, asi
como también aleaciones basadas en metales simples.
La formacion de tales vidrios se ve favorecida mediante grandes depresiones de la temperatura de
liquidus debido a que estas reducen el intervalo de temperatura hacia la temperatura de transicion
de vidrio que debe ser atravesada sin la intervencion de la cristalizacion. Ejemplos de fases
cristalinas fuera del equilibrio incluyen un pequefio nimero de nuevos compuestos electrénicos de
Hume-Rothery formados entre los metales nobles y metales del subgrupo B, y numerosas fases
intermedias faltantes en el equilibrio en aleaciones entre el subgrupo B y metales por si mismos.

R. A. Rodriguez Diaz. 33



_ & @
P

st E— Capitulo 1 Revision de Literatura

Tales fases tienen la misma estructura cristalina que para elementos puros de numero equivalente
de grupo, elevando propiedades interesantes de substitucion. Una completa extension de la
solubilidad sélida entre fases terminales con la misma estructura cristalina y extensiones parciales
mas alld de la composicidn eutéctica se han observado repetidamente.

La formacién requerida de sélidos monoféasicos con la composicién de la fundicion pariente
involucra la propagacion de un frente morfolégicamente estable a una velocidad suficientemente
elevada.

Efectos microestructurales

El tamano de grano, el espaciamiento dendritico, la separacion interfacial eutectica todos
disminuyen con el incremento de la velocidad de enfriamiento 6 frente de velocidad de a cuerdo a
relaciones de potencia derivadas tedricamente y observadas experimentalmente. Tales relaciones
son frecuentemente empleadas para estimar velocidades operativas de enfriamiento 6 coeficientes
de transferencia de calor a partir de los espaciamientos dendriticos 6 eutecticos observados.

Los defectos de red generados, incluyen vacancias adicionales en exceso que colapsan en lasos
de dislocaciones o se asocian con atomos de soluto.

Elevadas densidades en volumen de defectos planares (fallas de apilamiento 6 maclas de
transformacién) pueden también resultar en aleaciones propensas a transformacion martensitica
durante el templado. Tales defectos, junto con el agrupamiento de soluto y la mayor area de limite
de grano por unidad de volumen, pueden influir marcadamente sobre el comportamiento de
endurecimiento y precipitacion.

Técnica de Melt-spinning.

La técnica de melt-spinning es el método mas comunmente utilizado en la actualidad para producir
cintas largas y continuas. De hecho, el desarrollo de esta técnica ha sido principalmente
responsable del progreso acelerado de la tecnologia de la solidificacion rapida desde la década de
los setentas. El proceso de melt spinning deriva su nombre del hecho que involucra la extrusién del
metal fundido para producir finas fibras en una manera parecida a la utilizada en la manufactura de
fibras sintéticas textiles. El proceso de melt spinning puede dividirse en dos categorias, por
ejemplo: con orificio y sin orificio. Cada uno de estos procesos puede en principio ser subdividido
en dos variantes dependiendo si el chorro de metal fundido es solidificado en vuelo o al hacer
contacto con una superficie fria. Estas técnicas son referidas como melt spinning en vuelo libre y
melt spinning en bloque frio, respectivamente.

Chill-Block Melt spinning (CBMS), Melt spinning (en bloque frio).

Esta técnica involucra el direccionamiento de un haz de metal fundido hacia un depésito de calor

165

frio en donde el haz adquiere nueva forma y es solidificado '®. El contacto del haz con el disco

forma un charco de fundicion, de un grosor y longitud aproximadamente igual al doble del
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correspondiente al haz fundido. A medida que la solidificacién comienza, la cinta es expelida de la
superficie de la rueda, asi como se muestra en la figura 5.3 del capitulo de procedimiento
experimental. Debido a que el orificio puede ser colocado muy cerca al bloque frio, y por lo tanto la
distancia de flujo del haz minimizada, la estabilidad del haz no es tan critica en la técnica CBMS en
comparacion con la variante FFMS.

En el método de CBMS la fuerza centrifuga sirve para expulsar la cinta hacia fuera de la superficie
chill (fria) a velocidades cercanas a 50 ms™', ademas el proceso puede tornarse en continuo si se
enfria con agua internamente el disco.

Los siguientes parrafos tratan sobre la optimizacion de varios parametros involucrados en CBMS.
Crisoles: la seleccion del crisol se basa en la compatibilidad quimica con la fundicion, resistencia a
la temperatura, resistencia al choque térmico, baja conductividad térmica y baja porosidad
(permeabilidad de gas).

Ruedas: Las ruedas para el melt-spinning han sido elaboradas a partir de una variedad de
materiales, aun cuando el cobre es el mas popular. En primer lugar, el objetivo principal es
seleccionar un material el cual extraera calor de la cinta tan rapido como sea posible, mientras
permita que el haz de metal fundido moje la rueda y forme cintas. El enfriamiento de la rueda es
deseable para corridas largas, lo cual seria necesario en operaciones comerciales. La textura de la
superficie de la rueda y la limpieza repercuten sobre la calidad y forma del producto.

Atmosfera de la camara: La rueda puede girarse en vacio, aire gas inerte o reactivo, dependiendo
de las propiedades fisicas y quimicas de la carga. Las aleaciones susceptibles a la oxidacion
pueden ser coladas en vacio 6 en gas inerte. La atmosfera de la camara influye sobre la calidad de
la cinta con respecto al acabado superficial y definicion de los bordes.

Presién de eyeccién: La eyeccién del metal fundido del crisol se efectia mediante la presurizacién
de gas. Aun cuando se usa generalmente gas inerte, cualquier gas compatible con la fundicion
puede ser usado. Se han empleado presiones de eyeccién de 5 a 70 Kpa dependiendo de la
velocidad deseada de entrega de la fundicién. El uso de presiones elevadas de eyeccion resulta en
el mejoramiento del patron de mojado y por lo tanto, en un mejor contacto térmico entre la plasta
de metal fundido y el substrato rotante.

Velocidad de rueda: Generalmente, el incremento de la velocidad de rueda resulta en una cinta
mas delgada.

La punta de la tobera esta usualmente 3 mm arriba de la superficie de la rueda aunque huecos
mucho mas cortos (~ 0. 35 mm) se han usado también. La direccion éptima de la colisién del haz
de metal fundido con la rueda se ha encontrado estar entre los 6 a los 15°a partir de la normal al
substrato en el punto de contacto del haz.
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1.4.1.2. Estudios de solidificacion rapida en compuestos intermetalicos FeAl.

Las fases metaestables y/o microestructuras en los aluminuros de hierro y niquel son destruidas al
recocer a temperaturas > 750 K, con una subsiguiente degradacién en las propiedades mecanicas.
En afos recientes la mayor parte de estudios en solidificacion rapida se han enfocado en los
vidrios metdlicos. Sin embargo, hay también un intenso interés en aleaciones cristalinas templadas
rapidamente tales como aleaciones de aluminio y superaleaciones.

Los principales efectos de la solidificacion rapida se enumeran a continuacion:

1.- Disminucién en tamano de grano.

2.- Incremento en homogeneidad quimica.

3.- Incremento en la extension de la solubilidad sélida.

4.- Creacion de estructuras cristalinas metaestables.

5.- Creacion de vidrios metalicos.

El criterio para una solidificacién rapida es de alguna manera definido ambiguamente, pero
usualmente significa que la temperatura del liquido es reducida a algun valor por debajo del punto
de solidificacion en un tiempo muy corto, usualmente milisegundos. Para la solidificacion rapida
discutida en la presente recopilacion, las velocidades de temple fluctian de ~ 10* a 107 Kis.

Debido a que los compuestos intermetalicos tienen en general, puntos de fusion relativamente
elevados, estos materiales no son buenos formadores de vidrio, de tal manera que se espera que
la solidificacion rapida no produzca vidrios metalicos en estos sistemas de aleacion.

Aspectos microestructurales de los Aluminuros de hierro rapidamente solidificados.

D. J. Gaydosh '®® and M. A. Crimp produijeron cintas de FeAl y NiAl mediante solidificacién rapida
empleando la técnica de melt spinning, utilizando para tal propdsito una velocidad periférica de
rueda (de acero) de 20 m/s. Ellos recocieron las cintas FeAl a a 775 °C y 1000 °C durante una
hora en helio. D. J. Gaydosh y colaboradores observaron una estructura de grano columnar
extendiendose hacia fuera del lado del liston que estuvo en contacto con la rueda. Los tamafos de
ancho de grano de los listones recién producidos de la aleacién FeAl fluctuaron de 6 a 9 um. La
diferencia en tamafno de grano y la presencia de granos equiaxiales en NiAl indican diferencias
entre la solidificacién de NiAl y FeAl durante la técnica del melt spinning, ver figuras 1.4.1.1 y
1.4.1.2.

Figura 1.4.1.1 Microestructura de los listones Ni-50Al recién producidos ®.
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Figura 1.4.1.2 Mic(r%%structura de Fe-50Al (a) recién producidos por melt spinning y, (b) tratados a 1000 °C por 1 hr en
He .

Los tamanos de grano de las cintas recién producidas y tratadas térmicamente de NiAl y FeAl se
muestran en la figura 1.4.1.3. El tratamiento térmico de las serie de cintas FeAl a 775 °C origin6é un
insignificante crecimiento, mientras que el tratamiento a 1310 °C incrementd el tamario de grano
de Fe-40Al y Fe-50Al. Sin embargo, la composicion con 45 % at. Al mostré poca resistencia al
crecimiento.

El incremento en 30 um en ancho de grano causado por el tratamiento a 1000 °C del compuesto
equiatomico FeAl se ilustra en la figura 1.4.1.3 b). Notar que cada grano ha crecido completamente
a través del grueso de la cinta.

Una examinacion de las cintas Fe-50Al recién producidas revelé una relativamente grande
densidad de dislocaciones. Estas dislocaciones fueron largas y rectas, y tomaron tres distintas
orientaciones. Los precipitados que son mucho mas grandes que los encontrados en NiAl,
ocurrieron aleatoriamente en la estructura, también se observaron interacciones dislocacion-

precipitados.
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70 HiAl
o mPue
E 60 S nwa
7 50 |- 50
% o g FeAl
o 40 240 S mRcam
= g o AbSAM
| = @30 -
'_E @
2 20 b= E 20 |- i
§ 3 -
Ll [ o @ g0 e E &
0 ? i ' IE 0 1 1 1
42 45 [1] 40 45 50
5 at. Al % at. Al

Figura 1.4.1.3 Tamafo de grano en funcién de la temperatura de tratamiento térmico y composicién para el recién
producido '*® (a) NiAl y, (b) FeAl.

D. G. Morris and M. A. Morris "®” ') produjeron mediante solidificacién rapida cintas de aleacion
Fe-35AI-X(ZrB,) (% at.) con contenidos de ZrB, fluctuando de 0 a 5%, empleando también la
técnica de melt-spinning con una velocidad periférica de rueda de 26 ms" bajo una atmosfera
parcial de helio para producir cintas metalicas de ~ 25-30 ym de espesor.
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D. G. Morris and M. A. Morris ('8”-%) gbservaron en la aleacion binaria Fe35AI, una microestructura
consistente de granos ligeramente alargados con un tamarno de grano ~5 pm de diametroy 10 ym
de largo, inclinados ligeramente en direccion del giro de la rueda. Ademas observaron un
refinamiento de grano con la adicion de Zr y B, con una zona equiaxial en la parte superior de la
superficie de las cintas, también se pueden observar finas motas que corresponden a las
particulas precipitadas. Para mayores contenidos de circonio y boro, la regiéon equiaxial cubre

completamente el grosor de las cintas, ver figura 1.4.1.4.

Figura 1.4.1.4 Micrografias opticas de las secciones longitudinales a través de las cintas recién producidas (167, 168) (@)

aleacion binaria Fe35Al; (b) FeAl - 0.3% ZrBy; (c) FeAl — 0.7% ZrB,. En donde la superficie en contacto
con la rueda se localiza en la parte inferior para cada caso.

De manera similar, J. E. Wittig "'® y colaboradores produjeron cintas de composicién 39.3 % at. Al
80 ppm C, 13 ppm S, 8 ppm Mn, 12 ppm P, 76 ppm Si, y Fe con el balance. Ellos observaron un
tamano de grano en la parte plana de los listones fluctuando dentro del rango de 5 a 20 ym, sin
observar un aumento significativo en las dimensiones de los granos aun después de un

tratamiento térmico a 500°C durante 100 hrs, ver figura 1.4.1.5.

Figura 1.4.1.5 Micrografia mediante MET de la parte de la superficie plana de las cintas Fe39.3Al (% at.) 18
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Efecto de la solidificacion rapida sobre las propiedades mecanicas de los Aluminuros de
Hierro.
Gaydosh y Crimp !

1%8) solidificaron rapidamente aleaciones Fe-Al (40 a 51 % at. Al) mediante melt-

spinning en una atmosfera de argon. Las deformaciones del ensayo de flexion a fractura
disminuyeron con el incremento de Al.

Las cintas Fe40Al exhibieron alrededor de 6 % de deformacién en la fractura, mientras que las
aleaciones Fe50Al fallaron con una deformacién de cero. La aplicacién de tratamientos térmicos
por 1 hr en He a 1273 y 1048 K mejoraron la ductilidad a flexion de las aleaciones Fe40Al y
Fe45Al, exceptuando la cinta Fe50Al. La cinta equiatomica FeAl mostré una falla completamente
intergranular tanto en las cintas recién producidas como en las tratadas térmicamente. Las cintas
mas ductiles Fe40Al y Fe45Al tratadas térmicamente mostraron un mayor porcentaje de clivaje
transgranular en relacion con falla intergranular con respecto a las cintas recién producidas. El
mejoramiento en ductilidad con el tratamiento térmico no fue satisfactoriamente explicado pero
puede ser debido al ablandamiento generado por la remociéon de vacancias térmicas mediante el

49, 78, 131

recocido ). La aleacién mas blanda fluiria a menores esfuerzos permitiendo una mayor

deformacién plastica antes de la fractura.

(19 y colaboradores reportaron una elevada resistencia y buena ductilidad en aleaciones B2

Inoue
Fe-Al-X ( X = Cr, Mo, Mn) solidificadas rapidamente usando melt spinning normal y la variante de
la técnica de tambor con agua rotante.

Las deformaciones plasticas reportadas son muy bajas (maximo 3% de elongacién plastica). Las
aleaciones con finos dominios de antifase B2 (X = Cr, Mo, Mn) mostraron buena ductilidad a
flexibn mientras que aquellas que exhibieron un buen desarrollo de estructura de dominios de
antifase (X = V, Nb, Co, 6 Ni) se fracturaron durante la flexién. Lo anterior condujo a los autores a
concluir que el Cr, Mo, y Mn disminuyeron la tendencia de ordenamiento, mientras que V, Nb, Co y
Ni la incrementaban.

U. Prakash "'® y colaboradores observaron una transicién de clivaje a intergranular con el
incremento del contenido de Al en la superficie de fractura a tensién de las cintas FeAIX (X = Cr,
Mo). Los autores reportaron una falla predominantemente por clivaje al incrementar la sustitucién
ternaria de Fe por Cr 6 Mo.

Wittig “'® y colaboradores ensayaron a flexién cintas de aleacién Fe39.3Al y observaron que la
microestructura de las cintas recién producidas resulté ser fragil. Ellos observaron que la fragilidad
de las cintas se incrementaba con el incremento del grosor de las cintas y disminuia con la
disminucion del grueso de las cintas. La examinacion de la superficie de fractura a flexién en todas
las cintas recién producidas mediante MEB, reveld un porcentaje mayor de 90 % de modo de falla

intergranular.
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Un recocido prolongado a baja temperatura a 500°C, produjo cambios dramaticos en el
comportamiento mecanico, especificamente un incremento en ductilidad. Después del tratamiento
térmico, las cintas adquirieron una mayor capacidad para flexionarse. Los autores observaron que
este incremento en flexibilidad correspondié a un cambio en el modo de fractura de intergranular a

transgranular.

1.4.1.2. Tratamientos térmicos aplicados a los compuestos intermetalicos FeAl producidos
por solidificacion rapida.

D. J. Gaydosh ("% y M. A. Crimp, produjeron cintas metalicas FeAl con contenidos de aluminio de

(40, 45, 50, 51 % at.) por solidificacion rapida (SR), empleando la técnica de melt spinning. Las

cintas metalicas se sometieron a tratamientos térmicos a 775 y 1000 °C durante una hora y en

atmoésfera de helio. La repercusion de los tratamientos térmicos sobre la estructura,

microestructura y algunas de las propiedades mecanicas de las cintas metalicas se presenta a

continuacion.

Influencia del tratamiento térmico sobre la microestructura.

El tratamiento térmico a 775 °C resultd en un insignificante crecimiento de grano, mientras un

tratamiento térmico a 1000 °C increment6 el tamano de grano de las aleaciones Fe-40Al y Fe-45Al

(% at.). La aleacion con 45 % at. de Al exhibié algo de resistencia al crecimiento de grano. Sin

embargo, se observd un crecimiento en 30 um en ancho de grano en la aleacién equiatomica FeAl,

originado por el tratamiento térmico a 1000 °C, ver figura 1.4.1.6.
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Figura 1.4.1.6 Tamano de grano en funcién de la temperatura de tratamiento térmico y composicién para las cintas FeAl
producidas por SR ®).
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Influencia del tratamiento térmico sobre las propiedades mecanicas.

El efecto de la aplicacion del tratamiento térmico a las cintas metalicas FeAl elaboradas por
Gaydosh y colaboradores, dio origen a un leve incremento en la deformacién plastica del material,
con un 0.5 % observado de incremento en elongacion tal como se muestra en la figura 1.4.1.7. En
lo que respecta al modo de falla, el compuesto estequiométrico exhibié una completa falla
intergranular tanto en las cintas recién producidas como en las recocidas. A diferencia, el
compuesto Fe-40Al (% at.) mostré un cambio en el modo de fractura, de intergranular en las cintas
recién producidas, a mixto (transgranular + intergranular) en las cintas metalicas recocidas, ver
figura 1.4.1.8.
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Figura 1.4.1.7 Resultados del ensayo de flexion a temperatura ambiente en funcién de la composicion para aleaciones

FeAl (159,

10 2m

Figura 1.4.1.8 Fotomicrografia electrénica de barrido de la superficie de fractura de (a) cintas metalicas Fe-40Al recién
producidas: s = 6%, y (b) Fe-40Al tratado a 1000 °C por 1 hora en helio '®®.
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Influencia del tratamiento térmico sobre el parametro de red, defectos cristalinos y estructura.

K. Yoshimi '"® y colaboradores aplicaron un tratamiento térmico a 723 K por 24 hrs en vacio a una
aleacion Fe-45 % mol Al, que fue producida mediante la técnica de melt spinning, y corroboraron
mediante analisis por difraccion de rayos x una estructura ordenada B2 en las cintas metalicas de
aleacién FeAl. El parametro de red estimado arrojé un valor de 0.28992 nm, que es un valor
mucho mas pequefio que los correspondientes compuestos FeAl completamente recocidos a
composiciones similares reportadas en previos estudios ("4*"%2173 |o cual se encuentra
estrechamente ligado a una elevada concentracién de vacancias.

Es bien sabido que para las aleaciones ordenadas FeAl, las vacancias supersaturadas pueden

58,47,45, 66,176-178,49

migrar y ser faciimente absorbidas por encima de 673 K ¢ ). El parametro de red de

173

las cintas FeAl recocidas determinado por K. Yoshimi ""® y colaboradores exhibié un valor de

0.29039 nm, el cual se acerca mucho al de las aleaciones completamente recocidas Fe-45 mol %
Al (174,47,52,175)
Lo anterior indica que la concentracién de las vacancias sobresaturadas se disminuye en gran

medida con el tratamiento térmico.

1.4.1.3. Efecto de la adicion de Cr sobre la estructura y propiedades de cintas metalicas
FeAl producidas por solidificacion rapida.

U. Prakash " y colaboradores produjeron cintas metéalicas del sistema de aleacién FeAl con
adiciones de Cr, a los cuales se les aplicd un tratamiento térmico (t.t.) de 5 min a 1273 Ky fueron
enfriadas en horno hasta temperatura ambiente a través de un periodo de 48 hrs. Ellos observaron
una estructura bcc con ordenamiento parcial tipo B2 en las aleaciones recién producidas por SR
con un contenido de Al de (35 a 36 % at) y con adiciones de Cr de 5 a 15 % at., mientras a
mayores contenidos de Al (40 a 50 % at. Al) y el Cr adicionado en las mismas cantidades,
encontraron solamente la estructura ordenada B2. En lo que respecta a las cintas de composicion
FeAl tratadas térmicamente, observaron solamente la existencia de la fase B2 en los siguientes
rangos de composicion (35 a 50 % at. Al) y (5 a 15 % at. Cr).

U. Prakash "y colaboradores no encontraron sin embargo un cambio significativo en el grado de
ordenamiento de las cintas metalicas con t.t. con contenidos de Al mayores a 37 % at. Al,
indicando que la solidificacion rapida no suprime el ordenamiento en estos niveles de composicién,
ver figura 1.4.1.9.

En lo que respecta al modo de fractura, las cintas metalicas recién producidas por SR con
contenidos de Al de 35 y 40 % at. Al y concentraciones de Cr de 5y 10 % at., exhibieron un modo
mixto de fractura (clivaje + intergranular); sin embargo, el Cr adicionado en una concentracion de

15 % at a las aleaciones de concentracion (35 y 40 % at. Al) origind una falla por clivaje.
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Atom % Al

)]
Figura 1.4.1.9 Ordenamiento en funcién de la composicion en cintas Fe-Al-Cr ( a) recién producidas y (b) tratadas
térmicamente: O b.c.c.; ®, B2; @ b.b.c. con un ordenamiento parcial tipo B2; M, DOs.

179) (

De la misma manera, las cintas metéalicas con t.t. exhibieron el siguiente comportamiento: Las
aleaciones con una concentracion de Al de 35 % at. con adiciones de 0, 5, 10 y 15 % at. Cr
mostraron una falla por clivaje, a excepcién de la muestra con 10 % at. Cr que mostrd un tipo mixto
de fractura (clivaje + intergranular). Las aleaciones con t.t. y una concentracion de 40 % at. de Al
mostraron un modo mixto de falla, mientras que con la adiciéon de 5 % at. de Cr se hizo evidente
una separacion en los limites de grano, y con la adicién de 10 % at. de Cr la fractura ocurrié por
clivaje. De la misma manera, las cintas metalicas con contenidos de (45 y 50 % at. Al) y 5 % at. Cr,
se observo una fractura intergranular, ver figura 1.4.1.10.

La dureza de las aleaciones Fe-Al(-Cr) se incrementa con el inicio del ordenamiento DOg, ver
figuras 1.4.1.10 y 1.4.1.12. La solidificacion rapida resulta en una completa supresién del
ordenamiento DOj3, asi como también una supresion parcial del ordenamiento B2 en aleaciones
con concentraciones de Al de 32 % at. o menos. Hay un marcado incremento en dureza de las
cintas en este rango de composicion después del tratamiento térmico (fig. 1.4.1.11), cuando se
revierten los efectos de solidificacion rapida.

El proceso de deformacion mediante dislocaciones unitarias (a/2)(111) a bajos contenidos de al
(menos de 20 % at.), genera colas de APB sobre el plano de deslizamiento, pero como las
aleaciones rapidamente solidificadas tienen un nivel mas bajo de orden B2 (y no orden DOs),
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la energia de las APBs y por lo tanto la dureza de la aleacion son mas bajas, permitiendo de esta
manera una deformacion plastica mas baja. Por lo que la ocurrencia de deformacién fractura ductil
en aleaciones ordenadas rapidamente solidificadas puede ser explicado. Con el tratamiento
térmico, estos beneficios de solidificacién rapida se pierden y la falla ductil es entonces sustituida

por clivaje.

(a)

at. % Fe

Fe

(b)

at. % Fe

Fe 10 20
Atom % Al
Figura 1.4.1.10 Morfologia de fractura superficial a tensién observada en cintas metélicas de sistema de aleacion Fe-Al-
cr "9 (a) recién producidas y (b) tratadas térmicamente, en funcién de la composicién. (W), Ductil; (@),
clivaje; (4), intergranular; (O), ductil + clivaje; (A), clivaje + intergranular.
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Figura 1.4.1.11 Variacion en dureza de las cintas de aleacion Fe-Al en funcion del contenido de Al y tratamiento térmico
(después de Prakash (180) y colaboradores (1991)).
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Figura 1.4.1.12 Contornos de dureza de cintas metdlicas Fe-Al-Cr para (a) cintas recién producidas y (b) tratadas
térmicamente: (o) composiciones estudiadas. Los correspondientes valores de dureza individuales y
de contorno (mostrados en cuadros), estan dados en kilogramos fuerza por centimetro cuadrado 7.

La dureza del material es una buena indicacién de bloqueo de dislocaciones. Asi como se muestra
en la figura 1.4.1.12, la dureza de las aleaciones DO; tratadas térmicamente muestran un maximo
en 40 % at. Al en donde el tipo de ordenamiento DO; disminuye.

Se han propuesto mecanismos por (Stoloff y Davies '®"'82 1964, 1966) para explicar la ocurrencia
de picos en dureza a un grado de orden intermedio. Hay un correspondiente punto minimo en
dureza de las cintas Fe-Al-Cr tratadas térmicamente entre 32 y 37 % at. Al y entre 10 y 15 % at.
Cr, ver figura 1.4.1.12.).
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2.- Objetivos
+ Producir mediante la técnica de fundicién por induccién en vacio aleaciones de composicion
Fe-40Al (% at.) de manera pura y micro aleando con (Cr y C) en concentraciones menores o

iguales al 5 % atomico.

+ Produccién de cintas metalicas empleando los lingotes previamente producidos por fundicién
por induccion en vacio, mediante solidificacion rapida empleando la técnica de melt-spinning.

+ Asi mismo aplicar tratamientos térmicos a las cintas metalicas.

¢ Evaluar el impacto de las adiciones de microaleantes, condiciones del procesamiento y
tratamientos térmicos sobre la dureza y propiedades mecanicas a tension a temperatura

ambiente las aleaciones producidas y procesadas.
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3.- Hipotesis.

a) Respecto al método de produccion (solidificacion rapida).

Dadas las ventajas y bondades de la solidificacién rapida, que produce refinamiento
microestructural, induce un incremento en la solubilidad solida de elementos de soluto,
minimiza cualquier forma de segregacion y mejora la homogeneidad quimica de
elementos en el espécimen. En primer lugar se espera obtener un incremento en
ductilidad y/o resistencia del material mediante el refinamiento de grano.

De la misma manera, al evitar la formacién de cualquier tipo de segregacién nociva, se
espera una repercusion positiva sobre la resistencia del material, mediante la supresion
de sitios que pudiesen servir como fuentes de nucleacion de grietas en el espécimen
durante los ensayos de las propiedades mecanicas.

Con el mejoramiento de la homogeneidad quimica de los elementos que conforman la
matriz y los de aleacion ternaria a través del espécimen, se pretende obtener una mejor
accion de estos terceros elementos de aleacion en cuanto a su accién reductora de la

fragilizacién ambiental.

b) Respecto al procesamiento subsecuente (tratamiento térmico prolongado a baja
temperatura).

Debido a que es bien sabido que los aluminuros de hierro retienen una gran cantidad de
vacancias térmicas cuando son templados a partir de elevadas temperaturas, en donde
estos defectos puntuales inducen un incremento en resistencia en estos materiales pero a
expensas de una reduccién de la ductilidad. Sin embargo, mediante la aplicacion de
recocidos prolongados a baja temperatura se ha logrado reducir la concentracién de
vacancias térmicas en los compuestos intermetalicos FeAl-B2. Por lo tanto se esperan
reducir las vacancias térmicas con la aplicacion del tratamiento térmico prolongado
propuesto en el presente trabajo, y de esta manera lograr incrementar la ductilidad con un
grado aceptable de resistencia (cedencia 6 fractura).

Asi mismo con el tratamiento térmico prolongado, se pretende mejorar aun mas la
homogeneidad quimica del Cr en la matriz FeAl, asi como también favorecer a una mejor
distribucién y aumentar la fraccion volumétrica de segundas fases originadas mediante la
adicién de carbono, las cuales sirven como trampas de hidrogeno, para de esta manera
obtener un mejor desempefio de estos elementos como agentes reductores de la

fragilizacién ambiental.
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4.- Justificacion.

Hasta el momento se ha realizado escasa labor de investigacion que contemple el estudio a detalle
del cambio microestructural y de comportamiento mecanico que sufren las aleaciones FeAl-B2 al
pasar de métodos convencionales de produccion que involucran la solidificacién normal a métodos
avanzados de produccion como lo es la solidificacion rapida entre otros, con el proposito de lograr
un control microestructural y por consiguiente de las propiedades mecanicas, a partir del empleo
adecuado de las variables de la técnica de solidificacion rapida utilizada, asi mismo del
procesamiento subsecuente.

Asi mismo, con el objeto de minimizar la fragilizacion ambiental en estos materiales, se ha micro y
macro aleado los aluminuros de hierro con elementos inductores de pasividad en combinacion con
técnicas convencionales de produccién. Sin embargo no se ha estudiado ampliamente el efecto de
combinar estos elementos en combinacidn con técnicas avanzadas de produccion como lo es la
solidificacién rapida, que pueden incrementar la solubilidad solida de elementos de soluto,
minimizar cualquier forma de segregacion y mejorar la homogeneidad quimica de elementos en el
espécimen.

Ademas los tratamientos térmicos de reduccién de vacancias que se han aplicado a los
compuestos intermetalicos que han sido templados o solidificados desde elevadas temperaturas
no han estudiado a detalle el efecto de recocer prolongadamente a baja temperatura las cintas
solidificadas rapidamente a distintas velocidades de enfriamiento, sobre la resultante
microestructura y comportamiento mecanico de estos compuestos intermetalicos.

Por lo tanto, el presente trabajo tiene como objeto ampliar el conocimiento relacionado a la
caracterizacion microestructural a detalle que sufren las aleaciones binarias FeAl y macro aleadas
después de pasar de la solidificacion normal a la solidificacion rapida y analizar la repercusion de
la técnica de produccion, microestructura, variables de procesamiento, elementos de aleacion
ternarios y procesamiento subsecuente sobre el comportamiento mecanico de estas aleaciones,

para de esta manera poder vislumbrar nuevas y posibles aplicaciones de estos materiales.
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5.- Procedimiento Experimental.

En este apartado se detalla la metodologia experimental utilizada en el desarrollo del presente
trabajo de investigacion, en donde se integran los materiales, métodos de produccion y
procesamiento, asimismo se incluyen las técnicas de caracterizacién microestructural y de
propiedades mecéanicas empleadas. Esta metodologia se implementd con el propésito de lograr los
objetivos planteados en el presente trabajo.

La caracterizacion microestructural permitié relacionar los atributos microestructurales como son
tamano y forma de grano, composicién quimica, fases, estructuras cristalinas presentes,
pardmetros de red y defectos puntuales con las variables utilizadas en los métodos de fabricacion
y procesamiento que involucran a la solidificacion normal y rapida, asi como también el tratamiento
térmico.

De manera anéloga la caracterizacion de propiedades mecanicas permitié relacionar los rasgos
microestructurales derivados de los distintos métodos de produccién y procesamiento con las
propiedades mecanicas que abarcan la dureza y propiedades mecanicas a tensién a temperatura
ambiente.

5.1.- Materiales y su Preparacion.

Las aleaciones metalicas se prepararon a partir de los elementos Fe, Al, Cr, y C. Se utilizaron los
reactivos Fe, Al, Cr de la marca Alfa Aesar con purezas de 99.98 y 99.9% aproximadamente,
mientras el C se suministro como grafito comercial, todos los elementos se emplearon en una

morfologia de trozos irregulares.

5.1.1.- Proceso de Fundicion.

Debido a que la fabricacion de la aleacion de composicién Fe-40Al (%at.) se produce a partir de
dos elementos altamente reactivos, el proceso de fundicion se efectu6 empleando un horno de
induccién al vacio (10* mmhg) marca Leybold-Heraeus, ver figura 5.1 (a). Para este propdsito,
primero se produjo vacio dentro del horno y después se le hizo circular gas argén con el objeto de
evitar la formacién de 6xidos metélicos durante el proceso de fundicién, asi como también evitar la
captura de hidrégeno y nitrogeno contenidos en el medio ambiente hacia el interior del metal
fundido. La carga de fundicion se coloco en un crisol cilindrico de alimina embebido dentro de otro
crisol de grafito para que sirviera de soporte y como elemento inductor, ver figura 5.1 (b) y (c). En
la parte del fondo de crisol se coloc6é primero el Fe, en la parte de en medio los elementos
macroaleantes (Cry C) y en la parte superior el Al.
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Dado que la temperatura de fusion del Fe es de (1538 °C) y la del Al (660.32°C), la temperatura
dentro del horno se increment6 hasta alrededor de los 1600 °C para sobrepasar la temperatura de
fusién del Fe. Una vez que se formé la aleacién, se dejé de incrementar la temperatura del interior
del horno y se apagd, debido a que la reaccion de formacion de la fase intermetalica FeAl es
altamente exotérmica; es decir, al momento de formacién de la aleacion la temperatura se

incrementa de 100 a 300 grados centigrados.

{ﬂ] T B I f - |

Figura 5.1 (a) Crisol de grafito, (b) Crisol de Alimina embebido dentro del crisol de grafito durante la fusion.

5.1.2.- Proceso de Vaciado.

El metal fundido se vacié dentro de un molde rectangular de cobre con dimensiones de 4.5 x 4.5 x
12 cm. EIl cobre posee una conductividad térmica de 410 (W/mK), y es uno de los materiales
sélidos con mayor facilidad para disipar calor, que se emplea como molde para solidificacién.

En la figura 5.2 se muestra el molde empleado en el vaciado de los compuestos intermetalicos

fundidos.

Figura 5.2 Molde de cobre empleado para el vaciado los compuestos intermetalicos fundidos.
Se utilizé6 un molde de cobre con la finalidad de obtener una alta velocidad de enfriamiento del

metal liquido, con el proposito de refinar la microestructura después de terminado el proceso de

solidificacién convencional.

5.2.- Produccion de cintas metalicas mediante solidificacion rapida.
La solidificacion del metal fundido es un paso fundamental en casi todas las secuencias
establecidas del procesamiento de los metales.
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En todas estas secuencias, la solidificacion inicia cuando la fundicion se ha enfriado a una
temperatura justo por debajo de su temperatura de liquidus en equilibrio, luego prosigue a una
velocidad esencialmente regida por la rapidez a la que el calor latente desarrollado es removido
hacia los alrededores. Consecuentemente, la consumacién de la solidificacién normal requiere
muchas veces de tiempos largos para largos volumenes de material. Esto origina una estructura
segregada demasiado gruesa en grandes secciones, de tal manera que resulta practicamente
imposible homogeneizar mediante un tratamiento térmico posterior.

Algunas ventajas de la solidificacién rapida sobre la solidificacion normal, es que se requieren
tiempos en segundos en lugar de minutos u horas, y da lugar a la produccién de dimensiones en
seccion transversal de mm 6 menos en lugar de decenas de centimetros 6 metros. Por lo que
simplemente hay muy poco espacio o tiempo en los cuales se pueda generar una estructura
gruesa o una segregacion a gran escala. Ademas las velocidades de produccién son mas
elevadas debido a los tiempos tan cortos de solidificacion. Adicionalmente, otro beneficio
economico se deriva de la eliminacion de operaciones redundantes de trabajado mecénico.

El principio elemental para lograr una solidificacion rapida, consiste en producir pequenas
cantidades de material fundido, para después hacerlas incidir hacia un material que posea una
elevada eficiencia de disipacién de calor (sustrato). Sobre esta base existen varias técnicas de
solidificacién rapida entre las que destacan la produccion de hojuelas por impacto hacia un tambor
giratorio, el método del electrodo rotante, el método de los dos pistones y el melt-spinning ", en
donde este ultimo método fue el empleado en el presente trabajo. En la figura 5.3 se muestra de
manera esquematica y simplificada como se efectla la produccion de cintas metélicas; asi como

también las distintas piezas y dispositivos que constituyen a la técnica de melt spinning.

Inyeccion del
/ gas inerte
*

* Bobina de induccion
conectada a la fuente de
potencia

o
/' ./ Conducte de
¥

Distancia de |a
sallda del crizol
hacia la rueda
alrataria

_ Angulo de
Ataque

Tambor giratorio
de Cu

L

— -
—_——

Velocidad
angular (RFM)

Figura 5.3 Representacion simplificada de la técnica de solidificacion rapida (melt-spinning) %
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La técnica de melt-spinning consiste en generar un chorro de metal fundido de ~1 mm en seccion y
hacerlo proyectar contra un disco rotatorio de cobre o de acero (substrato), cuya superficie debera
estar fria, de tal forma que el metal sea enfriado y solidificado, para generar cintas continuas
mucho mas delgadas que el chorro de metal fundido que golpeo inicialmente al substrato.

El equipo empleado de melt-spinning en el presente trabajo consta de un horno de induccién
marca Linn high therm modelo hfg-3. El horno esté constituido por una fuente de poder de 10 kV y
una bobina de induccién de 8 espiras hecha de Cu. El horno provee de energia a una bobina de
induccién recubierta de material ceramico, que se encuentra alojada en el interior de una cadmara
hermética, que es donde se aloja el crisol de cuarzo mediante un sujetador dentro de la bobina de
induccién, los cudles se encuentra encima de la rueda de giratoria cobre, ver figura 5.5. El crisol
de cuarzo se sujeta a la parte superior de la camara hermética, y se conecta a un ducto, que es en
donde se le inyecta el gas hacia el interior del crisol con su carga metéalica para expulsar el metal
una vez que ha sido fundido hacia la rueda giratoria.

Dentro de la camara se puede hacer vacio o generar una atmésfera inerte mediante la inyeccién y
llenado de la cdmara, con un gas no reactivo como el argdn 6 nitrégeno. En el presente trabajo de
investigacion, primero se realizé un vacio de aproximadamente 10 Torr dentro de la cdmara, para
después inyectar el gas argén. Esta secuencia de vaciado y llenado de la camara hermética con
argon se realizé tres veces, con el proposito de minimizar al maximo la presencia de oxigeno en el
interior de la camara.

De manera similar, para expulsar el metal fundido dentro del crisol hacia la rueda giratoria de
cobre, se utilizé6 también gas argén.

Los parametros adoptados en el proceso de solidificacién rapida melt spinning son: la velocidad
tangencial de la rueda giratoria de cobre, el angulo de ataque ® 6 angulo de inclinacién del crisol
respecto a la vertical, la presién de inyeccion de la carga fundida y la distancia del crisol hacia la
superficie tangente de la rueda giratoria, ver figura 5.5.

En el presente trabajo se utilizo un angulo de ataque en el rango de 85 a 90°, que conforma la
inclinacion recomendada en la literatura ®. El didametro de orificio de salida del crisol se fij6 en 1.0
+ 0.1 mm, debido a que con diametros mas pequerios, este se obstruia debido a la solidificacién
del liquido que comenzaba a salir por dicho orificio. Con didmetros > 1.0 mm, el liquido se escurria
y con la aplicacion de la presidén de inyeccidén se daba origen a la formacion de polvo, plastas y
bolitas de aleacion. En un principio se comenzé a emplear velocidades tangenciales de rueda del
orden de 30 a 40 m/s, pero bajo estas circunstancias no se formaban cintas continuas, sino plastas
o bolitas de material.

En general, en la presente investigacion se realizaron experimentos preliminares en donde se

variaron: el diametro de orificio del tubo de cuarzo, el angulo de ataque ® y la velocidad de giro de
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la rueda. Tomando de base estos ensayos preliminares, se seleccionaron valores éptimos en
funcién de la buena consistencia, longitud y morfologia de los listones obtenidos después de la
solidificacién rapida En la tabla 5.1 se muestran los valores 6ptimos adoptados durante la etapa
experimental principal. Los lingotes producidos por colada convencional fueron cortados en
pedazos clbicos pequefios de aproximadamente 1cm?®, posteriormente se introdujeron a un crisol
de cuarzo de 19 mm exterior y ~ 15 mm de diametro interior, con una boquilla en forma de tobera y
un orificio en la punta de 1mm de diametro, tal como se muestra en la figura 5.4.

[
15 mm 19 mm >%1mm

Figura 5.4 Dimensiones del crisol de cuarzo.

El crisol con la carga a ser fundida se introdujo dentro de las bobinas de induccion existentes en la
parte interior de la camara del equipo de melt spinning, ver figura 5.5.

Figura 5.5 Camara del aparato de melt spinning, en donde se muestra la bobina de induccién y la rueda giratoria de
cobre.

Una vez colocada la carga a fundir dentro del crisol de cuarzo rodeado por las bobinas de
induccidn, se procedid a cerrar la camara para realizar vacio y posteriormente se llend la camara
con gas argon para evitar una posible oxidacion de las cintas metalicas durante su produccion al
ser expulsado el chorro de metal fundido hacia la rueda giratoria de cobre. Una vez fundida la
carga metdlica dentro del crisol de cuarzo, esta fue expulsada hacia la rueda giratoria de cobre
mediante la inyeccidn al crisol de gas argén a una presion de 4 psi.

Las condiciones empleadas en el proceso de solidificacion rapida mediante el equipo de melt

spinning, se recopilan en la tabla 5.1.
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Tabla 5.1 condiciones empleadas en el proceso de solidificacion rapida.

Angulo de ataque (P) 85°
Diametro del orificio del tubo de cuarzo 1 mm
Gas empleado para expulsar el metal )
. . Argdn
fundido del crisol de cuarzo.
Presién de inyeccién de gas argén en el _
4 psi
tubo de cuarzo
Atmésfera empleada en la camara de )
. _ - Argon.
produccién de las cintas metalicas.
Velocidades de rotacion de la rueda de (1200, 1600 y 2000 RPM)
cobre. (12, 16, 20 m/s)
Separacion de la boquilla del crisol de 1
cm

cuarzo a la rueda de cobre.

5.3.- Tratamiento térmico aplicado a las cintas de aleacidn intermetalica.

Se les aplico a los especimenes un tratamiento térmico a baja temperatura (500°C / 48 hrs.) con el
objeto de remover vacancias retenidas durante el enfriamiento rapido, asi como también preservar
al mismo tiempo el tamano de grano. Para este propésito las cintas metdlicas producidas mediante
solidificaciéon rapida fueron encapsuladas al vacio en tubos de cuarzo, para evitar una posible
oxidacion de los intermetalicos durante el recocido prolongado a baja temperatura.

5.4.- Caracterizacion Microestructural.

A continuacién se hace una descripcion de manera general y breve de cada una de las técnicas
que se emplearon para la caracterizacion estructural y microestructural de las aleaciones
producidas y procesadas en el presente trabajo de investigacién. Asi mismo se describe en breve,
la metodologia utilizada en la preparacion de las muestras, asi como también, las variantes y

parametros empleados en cada técnica en particular.

5.4.1.- Preparacion Metalografica.
a) Montaje de las cintas metalicas.

Las cintas metalicas se montaron en resina poliéster de tal forma que quedara la seccién
transversal-longitudinal de la cinta de manera paralela a la cara superior de la capsula cilindrica de
poliéster, con la finalidad de proceder a su desbaste, ver figura 5.6.
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Figura 5.6 Montaje de las cintas metalicas en resina para su preparacién metalografica.

b) Desbaste, pulido y ataque de las cintas metalicas.

Posteriormente, a las cintas metalicas se les aplicé una secuencia de desbaste mediante lijas de
agua de SiC de grados 180, 240, 320, 400, 600 y 1200. Cada desbaste se realizé girando la
muestra 90 ° respecto al desbaste anterior, con la finalidad de eliminar las lineas de corte al inicio, y
las marcas de cada desbaste. Finalmente las muestras fueron pulidas a espejo con alimina en
polvo con tamarios de particula de 1 y 0.3 ym. Para asi de esta manera atacar las cintas metalicas
con reactivo Keller y de esta manera revelar forma y tamafo de grano.

c) Corte, desbaste, pulido y atague de los lingotes en condicidn de colada.

Inicialmente los lingotes provenientes de colada y que habian sido sujetos a tratamientos térmicos
y/o termo mecanicos, fueron seccionados con discos de alta velocidad de SiC para corte de
materiales de alta dureza. Posteriormente, a las muestras se les aplicé una secuencia de desbaste
mediante lijas de agua de SiC de grados 180, 240, 320, 400, 600 y 1200. Cada desbaste se realizé
girando la muestra 90° respecto al desbaste anterior, con la finalidad de eliminar las lineas de corte
al inicio, y las marcas de cada desbaste.

Finalmente las muestras fueron pulidas a espejo con alimina en polvo con tamanos de particula
de 1y 0.3 yum. A los especimenes se les aplicé un ataque quimico con los reactivos: Kéller, Agua
Regia y una solucion de 50 % CH;COOH, 33% HNO; y 17% HCI.

El procedimiento de preparacion explicado en los parrafos anteriores, se utilizé principalmente para
la caracterizacion microestructural mediante microscopia éptica y microscopia electronica de

barrido.

5.4.2.- Microscopia Optica.

Con el prop6sito de observar las caracteristicas microestructurales de las aleaciones bajo distintas
formas de procesamiento, se utiliz6 un microscopio 6ptico marca Olympus de platina invertida con
una interfaz hacia un ordenador equipado con un software de analizador de imagenes (IMAGE
PROPLUS), ver figura 5.7. Para de esta manera poder observar la morfologia de los granos, asi

como también determinar su tamafio mediante el método de intercepcion linear &%,
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Figura 5.7 Microscopio Optico marca Olympus de Platina invertida.

5.4.3.- Microscopia Electrénica de Barrido (MEB).

Se aplicé ésta técnica a los especimenes con la finalidad de observar morfologia y tamafo de
grano; asi mismo, para realizar andlisis quimico cualitativo y cuantitativo de los elementos
presentes en las aleaciones, y para realizar mapeos de composicion quimica. Asi mismo, se
empleo esta técnica de observacion para estudiar las superficies de fractura de las cintas
previamente ensayadas a tension.

En la figura 5.8 se muestra el microscopio electronico de barrido empleado en el andlisis y

observacién de las muestras.

Figura 5.8 Microscopio electronico de barrido marca estereoscan 440.

Se obtuvieron imagenes de las muestras a distintos aumentos mediante dos modalidades de
operacion del MEB: empleando electrones secundarios y electrones retro dispersados.

Se empleo microscopia electrénica de barrido para realizar un line scan 6 microanalisis de barrido
en linea para analizar la distribucion de elementos a través de la muestra. La caracterizacién se
efectué en un Microscopio Electronico de Barrido marca estereoscan 440 conectado a un detector
Oxford Pentafel de Silicio con ventana de Be y resolucién de 163 eV acoplado a un software de
Espectroscopia de dispersion de energia (EDS), para realizar microanalisis quimico.
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5.4.4.- Técnica de Difraccion de Rayos X.

a) Cintas de aleacidn intermetalica.

Con el proposito de analizar los especimenes solidificados rapidamente mediante difraccion de
rayos X, se pegaron las cintas metalicas con cinta adhesiva a un portaobjetos de vidrio, con la cara
que estuvo en contacto con la rueda de cobre hacia arriba, para recibir directamente sobre esta
cara a los rayos x.

b) especimenes en condicion de colada convencional.

Previamente al andlisis, las muestras fueron pulidas a espejo con alimina de tamarno de particula
de 1 ym.

Tanto los especimenes producidos por colada convencional y los producidos por solidificacion
rapida, se les aplicé un Andlisis de Difraccion de Rayos X con la finalidad de determinar las
caracteristicas de indole estructural tales como estructura cristalina, parametro de red, orientacion
y fases presentes en el sistema de aleacién estudiado.

Para realizar dicho analisis se utilizé un Difractometro Siemens D500 con 30kv y 20 mA, ver figura
5.9, los especimenes fueron barridos con un filtro de radiacion CuK, con una longitud de onda
A=1.5418 A empleando un paso de 0.020°/0.6 s., en un rango de 20° a 120°. En la figura 5.9 se

muestra el difractometro empleado en el analisis de las muestras.

Figura 5.9 Difractometro de rayos x marca Siemens D500 con 30kv y 20 mA.

El parametro de red de las aleaciones se obtuvo a partir de los Patrones de Difraccion de Rayos X
mediante el método de ajuste por minimos cuadrados ©. Las orientaciones de las muestras se
determinaron mediante una comparacion de las intensidades de los picos de difraccién con las

intensidades de los patrones estandar de las bases de datos internacionales de difraccién.
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5.4.5.- Microscopia Electronica de Transmision (MET).

Se estudiaron las probetas mediante MET con la finalidad de confirmar las fases reveladas por los
analisis previos por DRX, a través de la indexacion de los patrones de difraccién obtenidos en el
modo de difraccion de electrones.

De la misma manera, se aplicé la técnica de MET para detectar posibles precipitados que se
pudiesen haber formado en la matriz intemetalica, asi mismo para observar la configuracién de
dislocaciones presentes en el material, empleando para este proposito las modalidades de campo
claro y campo oscuro. Las muestras analizadas se prepararon a partir de desbastar la superficie
de laminas metalicas en ambas caras empleando una secuencia de desbaste con lijas de agua de
grados 80, 400, 1200, 1500 y 2000 respectivamente, hasta obtener un espesor aproximado de 35

pm, posteriormente fueron desbastadas hasta lograr un espesor de transparencia de electrones,

empleando las técnicas de ion milling y electropulido. Para el caso de desbaste electrolitico, se
empleé el método de la ventana, en la cual los especimenes se pulieron electroliticamente en una
solucién de &cido perclérico en etanol empleando una corriente de 20 mV, durante varios
segundos y manteniendo la soluciéon a -20 °C con el uso de nitrégeno liquido, de pureza grado
industrial. Para este propdsito se empleo un equipo de elctropulido marca Tenupol-5, ver figura
5.10. Una vez realizado el electropulido, las muestras se limpiaron con agua destilada y con
alcohol para eliminar los residuos de la solucion electrolitica. Las muestras fueron observadas
mediante un microscopio electrénico de transmisién JEOL 2100, equipado con un microanalizador
WDS, ver figura 5.11.

Figura 5.10 Equipo de electro pulido Struers Tenupol-5, empleado en la perforacion muestras para microscopia
electrénica de transmision.

Figura 5.11 Microscopio electronico de transmisién JEOL 2100.
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5.5. Propiedades mecanicas
5.5.1. Ensayos de Dureza

Se realizaron ensayos de microdureza tanto a las cintas metalicas recién producidas como a las
cintas tratadas térmicamente, asi como también a las muestras provenientes de colada.
Para la medicién de microdureza se utilizé la escala Vickers Hv, mediante el
microdurometro marca Matzusawa, ver figura 5.12.

uso de

==
e

Figura 5.12 Microdurémetro marca Matzusawa.

A la mayoria de cintas metalicas se les efectué el ensayo de microdureza con un identador
piramidal de punta de diamante, empleando una carga de 490.3 mN con una duracién de
penetracién de 20 segundos. El identador es un diamante de forma piramidal, altamente pulido con
base cuadrada y un angulo entre caras de aproximadamente 136°, ver figura 5.13.

Figura 5.13 Esquema representativo del identador de diamante del microdurometro.

-
-\-“--"‘1_..-"-

Las identaciones se realizaron sobre el “lomo” 6 superficie transversal-longitudinal de las cintas
metalicas. El valor de micro dureza se obtuvo midiendo las dos diagonales de la huella en forma
de rombo dejada por el identador ©, las dos mediciones se promediaron y el resultado se introdujo
la formula 5.5.1 para determinar el valor de micro dureza correspondiente a dicho promedio.

]
2Fsin %’5-

H-——= W - 155 S E—
d (5.5.1)
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En donde:

F = Carga en Kdf.

d = Promedio aritmético de las dos diagonales, D1y D2 en mm.
HV = Vickers hardness.

La figura 5.14 muestra las huellas resultantes de la identacion en la seccidén del espesor o grosor
de las cintas metélicas. Cada valor de micro dureza se determind a partir de un minimo de 8
mediciones.

Figura 5.14 Huellas dejadas por el identador piramidal de diamante después del ensayo de dureza.

5.5.2 Ensayos de tension aplicados a las cintas metalicas.

La preparacién de las cintas metalicas para los ensayos de tension se efectud de la siguiente
manera: las cintas se montaron en un porta muestras metdlico alargado, con el propdsito de
desbastar la cara correspondiente al grosor 6 espesor de las muestras con lijas de grano 600 y
1500 respectivamente, para de esta manera eliminar las virutas salientes y dejar esta cara
parcialmente pulida a espejo para finalmente lograr que las caras pertenecientes al espesor de las
cintas quedasen paralelas entre si. En la figura 5.15 se muestra una representaciéon esquematica

de las cintas de aleacion intermetalica preparadas para el ensayo de tensién.

s
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Figura 5.15 Representacién esquematica de las cintas metdlicas preparadas para los ensayos de tension, en donde se
muestran las acotaciones correspondientes a la longitud, ancho y espesor.

El grueso y el ancho de las cintas metalicas se obtuvieron al promediar un minimo de 10

mediciones efectuadas en micrografias dpticas 6 electronicas.
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Los ensayos de tensién se efectuaron a temperatura ambiente en aire a una velocidad de
deformacién de 0.07 mm/min. Para la realizacion de estas pruebas mecanicas se emple6é una
maquina universal de ensayos Instron modelo 1125, ver figura 5.16. Con el propésito de evitar que
las muestras se fracturaran durante su sujecion debido a su fragilidad intrinseca, las cintas
metalicas se sujetaron mediante unas mordazas especiales neumaticas y recubiertas con caucho

sintético, ver figura 5.17.

Figura 5.16 Méquina universal para ensayos de tension, marca Instron modelo 1125.

Figura 5.17 Mordazas empleadas para la sujecién de las cintas metdlicas durante el ensayo de tensién.
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5.5.3 Ensayos de flexion aplicados a las cintas metalicas.

Las cintas solidificadas rapidamente se sometieron a ensayos de flexiéon o doblez a temperatura
ambiente con el propoésito de determinar la deformacion o ductilidad a flexion y de esta manera
poder comparar o correlacionar la ductilidad a flexion con la ductilidad a tension, para de este
modo también poder comparar estos resultados con las ductilidades observadas en este tipo de
ensayos aplicados a cintas producidas por solidificacion rapida.

El procedimiento seguido en la preparacion y en los ensayos de flexion se describe a continuacion.
Se seleccionaron cintas que tuvieran las caras tanto del grosor como del ancho de las cintas, lo
mas paralelas entre si. Posteriormente se midi6 el grueso de las cintas empleando un minimo de 8
mediciones a lo largo de cada cinta para obtener un grosor promedio. Después las cintas se
colocaron entre un troquel de doblado y el sujetador para presionar asi cada una de las mismas,

de acuerdo a la ilustracién mostrada en la figura 5.18.

Especimen

Troquel de doblado

Sujetador

Figura 5.18 Arreglo alternativo para un ensayo de tension para especimenes delgados.

Una vez sujetada la cinta se doblo sobre el troquel de doblado con un extremo redondeado, hasta
observar visualmente la ocurrencia de la fractura en el espécimen. Se realiz6 un minimo de tres
ensayos para cada composicion y condicion de solidificacion de cada cinta. Una vez fracturada
cada cinta se procedié a medir el angulo de flexién a y se calculo el radio de doblez R, ver figura
5.19.

I
b= ancho de doblez :
h = grosor del espedmen i o

= dngubo de dohlez
R = radio de doblez

Figura 5.19 Definicion de los términos empleados en el doblado ®)
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De acuerdo a la teoria del doblado " ?, la deformacién se incrementa con la disminucién del radio
de curvatura. Si se desprecia el cambio en grosor, el eje neutral permanecera en la fibra central y
el estiramiento circunferencial en la superficie superior e, sera igual al encogimiento de la
superficie inferior, e,. La deformaciéon convencional tanto en las fibras exteriores como en las
inferiores esta dado mediante la siguiente igualdad.

1

- =— 0 5.4.8
“ " (2R/h)+1
De esta manera, mediante la igualdad 5.4.8 la deformacién y ductilidad a flexion se calcul6 para

las cintas rapidamente solidificadas.

5.6. Analisis térmico mediante calorimetria diferencial de barrido.

Las aleaciones FeAl-B2 cuando son templadas ¢ solidificadas rapidamente desde temperaturas
elevadas, retienen una concentracion muy elevada de vacancias térmicas. La supersaturacion de
vacancias puede producir aglomeracion de estos defectos puntuales para de esta manera formar
complejos de vacancias de mayor orden y gran variedad de defectos, tal como lo ha evidenciado la
experimentacién. También se ha reportado en aleaciones FeAl-B2 producidas por solidificacién
rapida, la formaciéon de una gran cantidad de mesoporos, no solo dentro de las cintas metélicas
sino también en su superficie. En estas investigaciones se concluyé que la formacién de
mesoporos se origina mediante la condensacién de vacancias térmicas sobresaturadas. Los
procesos de absorcidn de vacancias térmicas supersaturadas acompanados con la migracién y la
aglomeracién han sido estudiados mediante estudios de calorimetria diferencial de barrido. En
donde el corrimiento de los picos exotérmicos de los termogramas de flujo de calor en funcién de
la temperatura se ha vinculado con procesos de relajacion. Estos picos exotérmicos de relajacién
han sido relacionados a los procesos de aniquilacion de vacancias térmicas sobre saturadas
acompanados con migracion y aglomeracion.

En el presente trabajo, se realizo andlisis térmico a las cintas metdlicas de composiciones FeAl,
FeAlICr. Para este propdésito se empleo un equipo de analisis térmico marca SDT modelo Q600 que
se muestra en la figura 5.20, equipado con la técnica de calorimetria diferencial de barrido. Cada
cinta metdlica se introdujo en un crisol de alumina de 5 mm de diametro. Para después someterlas
a calentamiento en el rango de temperatura de 25 a 1050 °C, las velocidades de calentamiento se
fijaron en 30, 40 y 50 °C/min y se empleo una atmosfera inerte de nitrogeno durante las corridas

los ciclos térmicos.
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Figura 5.20 Equipo de analisis térmico SDT Q600, equipado con calorimetria diferencial de barrido.

El proposito de calentar las cintas metalicas a diferentes velocidades de calentamiento es para
averiguar si existe corrimiento de los picos exotérmicos al variar dicha velocidad de calentamiento,
para deducir de esta forma si se trata de un proceso de relajacion asociado con la migracion y
aglomeracion de vacancias. Asi mismo las cintas metalicas se sometieron a distintas etapas de
calentamiento empleando la misma velocidad de calentamiento, con el propésito de averiguar la

reversibilidad de los procesos de relajacion exotérmicas.

5.7. Diseno y procedimiento experimental.

La tabla 5.2 muestra la composicion quimica de las aleaciones producidas en la etapa inicial de
produccion consistente en fundicion por induccidén, seguido de colada y solidificacién
convencionales.

De la misma manera, en la tabla 5.3 se muestra la composicién quimica de los compuestos
intermetalicos producidos por solidificacion rapida, asi mismo se incluyen las condiciones

empleadas en su produccion mediante la técnica de melt spinning.
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Aleacion Tabla 5.2 Composicion Quimica (% at.) de las aleaciones Intermetalicas base FeAl.

Al Fe Cr (04
(A1) 40 60 - -
(A2) 40 Balance 5 -
(A3) 40 Balance - 5

Se produjeron 8 cintas de aleacion intermetdlicas con 3 composiciones quimicas diferentes,

empleando 3 velocidades de enfriamiento distintas para cada composicién quimica en particular.

Tabla 5.3 Composicién quimica de las aleaciones FeAl y FeAIX (X = C, Cr), y parametros de procesamiento durante
la produccion por solidificacion rapida mediante la técnica de melt-spinning.

Aleaciones Composicion Velocidad de giro de la rueda de cobre
quimica de las
cintas de aleacion

intermetalica (% (RPM) (m/s)
at.)
B1 Fe-40Al 1200 12
B2 Fe-40Al 1600 16
B3 Fe-40Al 2000 20
B4 Fe-40AI-5Cr 1200 12
B5 Fe-40Al-5Cr 1600 16
B6 Fe-40AI-5Cr 2000 20
B7 Fe-40AI-5C 1200 12
B8 Fe-40AI-5C 1600 16

De la misma manera en la figura 5.21 se muestra el procedimiento experimental a seguir
incluyendo métodos de procesamiento y técnicas de caracterizacion del material mediante un

diagrama de bloques.
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Produccion de las aleaciones
(A1.. A3)
Mediante la Técnica de Fundicion
por Induccién en Vacio

v

Caracterizacion mediante:
XRD (Fases Presentes)
SEM (Microestructura, Analisis
Quimico), TEM (Estructura)

v

Produccion mediante
solidificacion rapida de las
aleaciones (B1..B8)

v

Caracterizacion mediante:
XRD (Fases Presentes)
SEM (Microestructura, Analisis Quimico), TEM
(Estructura) y Calorimetria diferencial de barrido.

v

p
4 Caracterizacion Microdureza y
Propiedades
Mecanicas a tension de las cintas
a Temperatura Ambiente:
Ys, % ¢, UTS
Ensayos a flexion a temperatura
\_ ambiente Y
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Caracterizacion mediante
SEM (Fractografias).
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Tratamiento Térmico de
reduccion de vacancias
(500 °C / 48 h) aplicado a las
_cintas solidificadas rapidamente. )

2

Caracterizacion mediante:
XRD (Fases Presentes)
SEM (Microestructura, Analisis
Quimico), TEM (Estructura)
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a Temperatura Ambiente:
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Caracterizacion mediante
SEM (Fractografias).
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Figura 5.21 Diagrama de Bloques en donde se representa el Procedimiento Experimental a seguir en el que se
incluyen la Produccion, Procesamiento y Caracterizacion de los Intermetalicos Base FeAl.
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6. Presentacion y discusion de resultados.

6.1. Aleaciones FeAl, FeAIC y FeAICr en condicion de colada.
6.1.1. Caracterizacion microestructural mediante microscopia optica y MEB de las
aleaciones FeAl, FeAICr y FeAIC en condicion de colada

Aleacion Monolitica FeAl

Las micrografias épticas mostradas en las figuras 6.1 a) y b) muestran areas representativas del
espécimen en condicion de colada. Estas regiones incluyen las zonas chill, columnar y equiaxial de
la micro estructura.

En la micrografia 6ptica mostrada en la figura 6.1a) se exhibe una zona chill de la muestra con un
tamano de grano de 276 + 88 um, el cudl fue determinado mediante el método de intercepcion
lineal. El tamano de grano mas fino comparado con los granos columnares y equiaxiales, se debe
al elevado gradiente térmico formado en las paredes del molde, en el instante del vaciado del
metal fundido.

Una gran cantidad de nucleos de fase sélida creciendo sobre la pared del molde hacia el seno del

metal liquido, se debe al sobre enfriamiento en la superficie del molde de cobre.

Zona
equiaxial

Zona
Columnar

Zona Chill

bk g

Fig. 6.1. Micrografias Opticas de la aleacién FeAl, que incluyen: a) Macro estructura b) zona columnar-equiaxial del
espécimen.
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Asi mismo en las figura 6.1 a) se muestra también una morfologia de grano del tipo columnar, con
dimensiones aproximadas de 280 + 94 um de ancho y 2200 + 130 um en longitud.

Estos granos de morfologia columnar crecen en direccion opuesta al flujo de calor durante el
proceso de solidificacién.

Similarmente, en la misma figura se observa una morfologia equiaxial con tamano de grano de 548
91 um.

En las figuras 6.2 a) y b) se muestran micrografias de electrones secundarios. La figura 6.2 a)
muestra una zona equiaxial a 75X con un tamafno de grano de 548 = 91.9 um y la figura 6.2 b)

muestra una zona de transicion de chill a columnar.

Fig. 6.2. Micrografias de electrones secundarios, (a) zona equiaxial a 75 X, (b) zona de transicién chill-columnar a 75 X.

De manera similar, O. Flores y colaboradores " produjeron una aleacién Intermetalica Fe40Al-
0.1Zr-0.2B (% at.) mediante fundicién por induccién y colada tipo “chill” para obtener lingotes de
dimensiones de 10 x 20 x 120 mm. Ellos observaron una micro estructura gruesa con granos
alargados predominantemente columnares con dimensiones de ~ 1.15 £ 0.33 mm de largo y ~0.13
+ 0.058 mm de diametro (ancho de grano). En donde estas dimensiones de tamafno de grano
columnar son un poco menores a los determinados en el presente trabajo, lo cual puede ser
debido a que estos investigadores encontraron precipitados ricos en Zr, los cuales pudieron inducir
refinamiento de grano. En un estudio semejante, R. Imayev ® y colaboradores fabricaron mediante
fundicion y colada convencional, aleaciones con la misma composicion anterior (Fe40AI-0.1Zr-0.2B
(% at.)), ellos estimaron un tamafno de grano equiaxial de ~ 100 £ 20 ym en los compuestos
intermetalicos. Ademas de la fase basica FeAl B2, observaron menos de 5 % vol. de particulas de
1um de la fase FegAlgZr, en donde estas particulas indujeron refinamiento micro estructural.
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Similarmente A. Fraczkiewicz ® y colaboradores observaron también un tamafio de grano grande

(~ 400 pym) en aleaciones base FeAl, con 40, 46 y 50 (% at.) Al de manera pura o dopadas con
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boro (80-2000 ppm at.) producidas mediante fusion y colada convencional. En este caso, el menor
tamano de grano en comparacion con el mostrado en la figura 6.2 se debe a que el B segrega a
los limites de grano, dando lugar a un refinamiento micro estructural.

También se efectuaron analisis quimicos a la aleacion en condicién de colada. La figura 6.3
muestra el espectro de analisis quimico por EDS. Los andlisis fueron aplicados en el centro y limite
de granos; igualmente en poros o particulas observados. Los resultados de estos analisis se
muestran en la tabla 6.1.1. En donde la composicién quimica promedio mostrada en esta tabla
corresponde a la estructura ordenada tipo B2, de acuerdo al diagrama de fase Fe-Al.

500 Fe
al
400 - |
00 Fo
g
=1
L=
0
200 <
|
1004 |
JI Fe
R Im." ot gt i | fk _— TR e
[} 5 10 15 20

Energy [keV)

Figura 6.3. Andlisis Quimico por EDS de la aleacion Fe-40Al (%at.) en condicion de colada.

Tabla 6.1.1 Resultados del Andlisis Quimico Puntual obtenido mediante Microscopia Electrénica de Barrido
empleando la técnica EDS, aplicado a la aleacién FeAl.

Numero de Analisis Fe (% atémico) Al (% atémico)
1 59.98 40.01
2 60.43 39.57
3 59.75 40.25
Promedio 60.053 39.943

De los resultados se observa que las concentraciones atdémicas observadas en la matriz de grano
oscilan de (59.98 a 60.43 at. % Fe) y (39.57 a 40.25% at Al) que son composiciones que
corresponden a la estructura ordenada B2 de acuerdo al diagrama de fases del sistema Fe-Al, ver
figura 6.4 en donde se muestra una seccién de la parte rica en hierro.
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Figura 6.4 Seccion de la parte rica en hierro del diagrama de fases del sistema de aleacion Fe-Al.

Se puede ver del diagrama de la figura anterior, que la fase intermetéalica FeAl con estructura B2,
existe en el rango de concentracion de aluminio de 35 a 50 % at. Al; alrededor de ésta fase se
puede observar las fases FesAl, FeAl, y un campo bifasico en donde coexisten las fases a+B2.
Ademas, los resultados de andlisis por DRX efectuados a la misma muestra inicial de colada que
se muestran mas adelante, denotan la existencia principalmente de la fase B2 de acuerdo al
parametro de red calculado y a los picos caracteristicos de reflexion de esta fase.

Aleacion Fe-40AI-5Cr (% at.)

En la figura 6.5 se muestra la macro estructura de la aleacién de composicion Fe-40Al-5cr (% at.),
en la seccion transversal del lingote en condicién de colada.

Se puede observar en esta figura, una micro estructura tipica generada por la técnica de colada
“chill” hacia un molde de cobre del metal fundido. Se pueden observar tres morfologias de grano:
chill, columnar, equiaxial.

. Equiaxial

Zona
Columnar

Zona Chill

Figura 6.5 Macroestructura de la aleacion (Fe-40Al)5Cr (% at.) en condicién de colada.

El tamano correspondiente a cada morfologia de grano se determino mediante el método de
intercepcion lineal, el cual arrojo los siguientes valores: 301+ 83um para los granos chill, 384 + 91
pm correspondiente a los granos equiaxiales y 313 = 62.8 ym x 2300104 ym para los granos

columnares.
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De la misma manera, en la figura 6.6 se muestra una seccién del lingote en donde se exhibe una

Capitulo 6 Presentacién y Discusion de Resultados.

zona de transicion chill-columnar de la aleacion ternaria FeAlCr.

g W T

Figura 6.6 Micrografia Optica de la aleacion (Fe-40Al)5Cr (% at.) en condicion de colada.

También se efectuaron andlisis quimicos a la aleacion FeAlCr en condicion de colada. Se
efectuaron un minimo de 5 analisis puntuales que fueron aplicados en el centro y limite de granos;
igualmente en poros o particulas observados. Los resultados de estos analisis arrojaron los
siguientes valores: Fe (56.75 % at.), Al (38.83 % at.) y Cr (4.42 % at.). En la figura 6.7 se muestra
el espectro de andlisis quimico por EDS correspondiente a la aleacion ternaria FeAlCr en condicion

de colada.
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Figura 6.7 Analisis Quimico por EDS de la aleacion Fe40A5Cr (%at.) en condicion de colada.

P.R. Munroe and |. Baker “ produjeron mediante fundicién por arco bajo atmosfera de argén y
colada convencional dos aleaciones de composicion Fe-40Al+5Cr y Fe-40Al+10Cr. Ellos
observaron que la micro estructura de ambas aleaciones consistia de granos grandes equiaxiales
fluctuando entre 0.5 y 5 mm. En donde ésta micro estructura gruesa es tipica de la estructura de
colada. En donde el mayor tamafio de grano observado por P.R.Munroe and |. Baker “ en
comparacion con el mostrado en la figura 6.6, puede ser debido a un diferente material empleado
en el molde de colada con un coeficiente de conductividad térmica mayor al del cobre, el cual se

empleo en el presente trabajo como material de colada.
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Aleacion Fe-40AI-5C (% at.)

Se produjo una aleacién intermetalica base FeAl mediante fundicién por induccién en vacio en
donde el grafito comercial se adicion6 al crisol de alimina, las muestras producidas se atacaron
con la misma solucién constituida por (50 % CH;COOH, 33% HNO; y 17% HCI); sin embargo, la
solucion no surtié efecto para revelar la macro y micro estructura debido quizds al elevado
contenido de grafito presente, por lo que se observaron las muestras sin ataque. En la figura 6.8 se
muestran las micrografias épticas del espécimen sin atacar.
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Figura 6. 8 Micrografias Optlcas de la aIeaC|on base Fe40AI5C producida por |ndu00|on en crisol de alumina sin atacar;
(a) a 50X, (b) 2 100X y (c) a 200 X.

Se puede observar en las micrografias opticas anteriores la fase grafito uniformemente distribuida
a través de la micro estructura en forma de hojuelas y adoptando forma de estrella, que es un
rasgo caracteristico de las fundiciones grises.

Un andlisis de deteccién de carbono mediante la técnica de LECO reveld una concentracion de
carbono de 5 at. % C.

Asi mismo, en la figura 6.9 se muestran micrografias de electrones retro dispersados de la
aleacion FeAlIC, en donde se puede observar claramente la morfologia que adopta el grafito en
forma de hojuelas, se estim6 el porcentaje volumétrico de la fase grafito arrojando un valor de 10
% vol.

Figura 6.9 Micrografias de electrones retro dispersados de la aleacion Fe40AI5C producida por induccién en vacio en
crisol de grafito sin atacar.

Estudios similares, en donde se fabricaron aleaciones FeAl con concentraciones de carbono en el
rango de (1 a 5 at% C), exhibieron una morfologia y distribucion similar del grafito en la matriz
intermetalica ®, ver figura 6.10.
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Figura 6.10 Micrografias de electrones retro dispersados en las que se muestran precipitados de grafito en una aleacion
Fe-37AI-5C (% at.) ® solidificada convencionalmente.

Se puede observar de la figura anterior que cuando el carbono esta presente en una cantidad de 5
% atdémico precipita una fase blanda de grafito distribuida uniformemente en la matriz, a diferencia,
cuando el carbono esta presente en una cantidad de 1 % atdémico, da lugar a la formacion de la
fase carburo Fe;AlCg s, el cual precipita predominantemente en los limites de grano.

6.1.2. Analisis de difraccion de rayos X de las aleaciones Fe-40Al, Fe-40AI-5Cr, Fe-40AI-5C
(% at.), en condicion de colada.

La figura 6.11 muestra 3 patrones de difraccion de rayos X de las aleaciones intermetalicas Fe-
40Al, Fe-40AI-5Cr, Fe-40AI-5C (% at.) en condicién de colada. Los tres difracto gramas indexados
exhiben sus picos caracteristicos de la estructura ordenada cristalina tipo B2.
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Fig. 6.11. Patrones de difraccién de Rayos X de las aleaciones Fe-40Al, Fe-40AIl-5Cr, Fe-40AI-5C (% at.) con estructura
ordenada tipo B2 en condicion de colada.
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6.1.2.1 Parametros de red de las aleaciones Fe-40Al, Fe-40AI-5Cr y Fe-40Al-5C (% at.) en
condicion de colada.
Los parametros de red se calcularon empleando la técnica de ajuste por minimos cuadrados. En la

Tabla 6.1.2 se presentan los parametros de red de las aleaciones en condicién de colada.

Tabla 6.1.2 Parametros de red de las aleaciones Fe-40Al, Fe-40AI-5Cr y Fe-40AI-5C (% at.) en condicion

de colada. ]
Composicion de Aleacion (% at.) Parametro de red (A)
Fe-40Al, 2.896
Fe-40AI-5Cr 2.8905
Fe-40Al-5C 2.8946

El parametro de red correspondiente a la aleacion binaria Fe40Al mostrado en la tabla 6.2, guarda
buena concordancia con el reportado por A. Taylor and R.M. Jones © quienes encontraron los
valores de 2.8966A y 2.8977A para aleaciones FeAl con contenidos de Al de 38.3 y 40.9 % at. De
la misma manera, |. Baker ) report6 en las bases de datos internacionales de difraccién de rayos x
en polvos una constante reticular con un valor de 2.8967A en una aleacion Fe40Al en polvo la cual
fue recocida a 400 °C durante 120 horas y enfriada en horno en vacio. En donde la pequeia
diferencia en diezmilésimas en comparacion con el reportado en el presente trabajo, puede
deberse a la aplicacién del prolongado tratamiento térmico efectuado en la aleacién.

En lo que respecta a los parametros de red de las muestras en condicién de colada, se puede
observar un valor de (2.8905 A) para la muestra Fe-40AI-5Cr en condicién de colada, el cudl es
menor que el observado en la aleacion binaria FeAl (2.896). En donde la pequena disminucién en
milésimas de angstrom en parametro de red, debido a la adicion de Cr se puede explicar en primer
lugar en términos de la ocupacion de sitios de Fe y Al por atomos de Cr, puesto que P.R. Munroe
and |. Baker  encontraron que la adicién de 5y 10 (% at.) de Cr a una aleacién Fe-40Al, origind
que este elemento ocupara los sitios de Al. En segundo lugar, esta bien documentado que el Cr se
disuelve completamente en la matriz FeAl y ademas el cromo ocupa los sitios vacantes y/o
vacancias constitucionales, lo cual origina una reduccién en el nimero de defectos puntuales ©.
Por lo tanto, la combinacion de estos dos efectos propicia una reduccién en el parametro de red,

tal como se ha observado en investigaciones previas.

6.1.3. Caracterizacion microestructural mediante MET de las aleaciones FeAl y FeAICr en
condicion de colada.

a) Caracterizacion microestructural mediante MET de la aleacion Fe40Al (% at.)

El espécimen en condicidén de colada se estudio mediante (TEM). La figura 6.12 (a) presenta una

micrografia de electrones de la matriz intermetalica FeAl y en la figura 6.12 (b) se muestra su
correspondiente patron de difraccion de electrones.

R. A. Rodriguez Diaz. 80



(&
i
©

Capitulo 6 Presentacién y Discusion de Resultados.

Fig. 6.12 a) Micrografia electronica de transmisién de la matriz FeAl, (b) y (c) Patrones de difraccion de electrones de
la aleacién binaria FeAl, correspondiente a la estructura cristalina tipo B2, direccion [001].

En la figura 6.12 (b) se ilustran las reflexiones adicionales de menor intensidad: (010), (100), (010),
(100). Estos indices concuerdan con la siguiente igualdad:N = (h* +k* +1%) = impar ; ademas, se les

denomina reflexiones de superred, las cuadles son inherentes a las estructuras cristalinas
ordenadas, para el presente estudio, corresponden a la estructura ordenada tipo B2 ©. Se
observaron varias muestras mediante MET y no se detecto la presencia de segundas fases como
FesAl-DO3 y FeAl, que se ubican en el diagrama de fases en las regiones izquierda y derecha de
donde existe la fase FeAl-B2 en el rango de composicion de (35 a 50 % at. Al). Ademas en esta
aleacién no se detecté la presencia de dominios o fronteras de anti fase en el interior de los
granos. En donde esta formacion esta de acuerdo con las observaciones realizadas por U.
Prakash '? y colaboradores, quienes produjeron mediante solidificacion rapida aleaciones Fe-Al-X
(X=Cr, Mo) en el rango de composicion de 50 a 80 % at. Fe y 0 a 20 % at. X. Ellos observaron la
presencia de dominios de antifase tipo B2 en las aleaciones con concentraciones dentro del rango
de Al de 24 a 34 % at. En donde la formacién de dominios dentro de este rango se debe
principalmente a que el origen de dominios de anti fase térmicos en las aleaciones B2, esta
relacionado al mecanismo de transformacion desorden-orden que ocurre durante el enfriamiento a
través de la temperatura de transicion después de una solidificacion inicial con una estructura
desordenada b.c.c. Lo cual conforma un ejemplo de ordenamiento secuencial. La nucleacion y
crecimiento de dominios separados o mecanismos de ordenamiento continuo pueden dar origen a
arreglos idénticos de dominios de anti fase dentro de los granos de la fase pariente b.c.c. Para
algunas composiciones la fase ordenada, en este caso la fase B2, se puede formar directamente a
partir del metal fundido. Los nucleos de la fase ordenada se forman en el liquido y crecen a medida
que procede la solidificacion. Basandose en la idea que un ndcleo de solidificacion eventualmente
forma un grano, se ha argumentado que la red térmica normal de fronteras de anti fase dentro de
los granos, no deberia desarrollarse mediante este proceso.
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a) Caracterizacion microestructural mediante MET de la aleacion Fe40AI5Cr (% at.)

En la figura 6.13 a) se muestra una micrografia electrénica de transmisién correspondiente a la
aleacién Fe40AI5Cr en condicién de colada, en la figura 6.13 b) se muestra un patrdn de difraccion
de electrones correspondiente a la region de la muestra mostrada en el inciso a), el cual se
observa desde el eje de zona [001], en donde se muestran puntos de difraccion indexados
correspondientes a los planos (100) y (110). Asi mismo, en la figura 6.13 c) se muestra un patrén
de difraccion de electrones obtenido por el software de cristalografia CARINE, en donde se puede

observar una clara equivalencia con el patron de puntos obtenido experimentalmente.

(a) RN

28406 200

Figura 6.13 (a) Micrografia electronica de transmisién correspondiente a la cinta metalica Fe40AI5Cr obtenida por
colada convencional (b) patron de difraccién de electrones correspondiente a la matriz FeAlCr visto desde
el eje de zona [001], (b) Patron de difraccién de electrones con eje de zona [001] obtenido mediante
simulacioén por el software CARINE de cristalografia.

La figura 6.13 a) exhibe una matriz limpia y libre de precipitados o segundas fases que se
pudiesen haber formado por la solidificacién convencional, lo cual hace evidente que el Cr se
disuelva completamente en solucién solida en la matriz FeAl, reforzando esta aseveracion con los
resultados de rayos x en donde no se observan picos correspondientes a segundas fases, ver
figura 6.11. Estas observaciones son congruentes al tomar como punto de partida el diagrama de
fases ternario Fe-Al-Cr mostrado en la figura 6.3.19 en donde se muestra una isoterma a 1000 °C.
En este diagrama se muestra la gran area de composiciones en donde existe solubilidad sélida del
Cr en las fases a-(Fe,Al)/FeAl.

De manera similar P. R. Munroe "y |. Baker produjeron aleaciones de composicién Fe40AI5Cr y
Fe40AI10Cr (% at.) mediante fundicion por arco en atmosfera de argén y las volvieron a fundir para
mejorar la homogeneidad. Ellos observaron que solo un (6 % at.) de Cr entraba en solucién solida
en la aleacion Fe40AI10Cr, por lo que sugirieron que este es el limite de solubilidad del cromo en
Fe40Al (% at.) y que mayores concentraciones de Cr, daria origen a la formacion de particulas de
segunda fase Cr,Al, tal como lo reveld la presencia de estos precipitados mediante MET.
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6.1.4. Micro dureza (Hv) de las aleaciones Fe-40Al, Fe-40AI-5Cr y Fe-40Al-5C (% at.) en
condicion de colada.

En la tabla 6.1.3 se muestran los valores de micro dureza (Hv) para las aleaciones Fe-40Al y Fe-

40Al-5X (X = Cr, C) en condicién de colada. En donde se puede observar una menor micro dureza

para la aleacion con (5 % at.) de carbono, lo cual esta relacionado que la fase uniformemente

distribuida de grafito en la matriz intermetélica FeAl origina ablandamiento global en el material,

pues esta bien documentado que la fase blanda de grafito induce disminucién de dureza global en

algunas aleaciones "

. La dureza de 345 VPN correspondiente a la aleacion binaria FeAl
mostrada en la tabla 6.1.3, se compara a la dureza de 377 VPN reportada por P. Nagpal and I.
Baker "® en una aleacion Fe40Al después de haber sido tratada térmicamente a 1000K y enfriada
en aire, lo cual se debe a que el enfriamiento durante la solidificacion en ambas aleaciones se
efectdo en aire, lo cual genero una cantidad similar de concentracion de vacancias, produciendo
entonces un endurecimiento de magnitud aproximadamente igual.

Por otra parte, la aleacion FeAICr exhibié una mayor dureza, que puede estar relacionado a la
ocupacién de Cr en los sitios de Al, lo cual puede propiciar un endurecimiento por solucién sélida.
En un estudio anterior sobre la localizacion de atomos de Cr en la red correspondiente a Fe40Al,
se demostré que el Cr ocupaba la subred de Al. Sin embargo, debido a que esta composiciéon es
rica en Fe, se esperaria que para Fe40Al un numero significativo de defectos anti sitio de Fe
existirian en la subred de Al ®. Cuando el Cr es adicionado a Fe40Al podria preferencialmente

ocupar la subred de Al para reducir el nimero de defectos anti sitio de Fe.

Tabla 6.1.3 Micro dureza (Hv) de las aleaciones Fe-40Al, Fe-40AI-5Cr y Fe-40AI-5C (% at.) en condicién de colada.

Composicion de Aleacion (% at.) Micro dureza (Hv) (VPN)
Fe-40Al 345
Fe-40AI-5Cr 380
Fe-40AI-5C 205

6.2 Produccion de las aleaciones Fe-40Al, Fe-40AI-5Cr y Fe-40AI-5C (% at.) por solidificacion
rapida empleando la técnica de “melt-spinning”.

6.2.1. Caracterizacion microestructural mediante microscopia optica y MEB de las
aleaciones FeAl, FeAICr y FeAIC producidas por solidificacion rapida.

Microscopia Optica

La figura 6.2.1 muestra una micrografia optica de la cinta metalica de aleacion Fe40Al con un
grosor promedio de 79.34 um producida a una velocidad de rueda de 12 ms™ en donde se pueden
observar 3 zonas con morfologias de grano diferentes (chill, columnar y equiaxial), también se
indica el lado de la cinta en contacto con la rueda, que corresponde a una zona pequefa con
morfologia chill. Los tamafos de grano para las distintas morfologias resulto de: chill (8.25 ym),
equiaxial (18.73 uym) y columnar (22.03 um).
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Figura 6.2.1 Micrografias Opticas de las cintas metélicas de composicién Fe-40Al % at., obtenidas mediante la técnica
de melt-spinning, producidas a 12 m/s.

La figura 6.2.2 exhibe una micrografia éptica de la cinta metalica de composicion Fe-40Al (% at.)
producida con una velocidad de rueda a 16 m/s en donde se puede observar una morfologia de
grano predominantemente columnar, cubriendo los granos en algunas zonas todo el grosor de la
cinta metdlica. En donde el grosor promedio para este caso resulto ser de 51.49 ym, que equivale
a un 35 % de reduccion en espesor al aumentar la velocidad de enfriamiento de 0.715 x 10°a 1.1 x
10° K/s. El tamafio de grano determinado para cada morfologia resulté de: 14.34 ym para los

granos equiaxiales y 12.61 ym para los granos columnares.

oS PNt
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Figura 6.2.2 Micrografias Opticas de las cintas metdlicas de composicion Fe-40Al % at., obtenidas mediante la técnica
de melt-spinning, producidas a 16 m/s.

D. G. Morris and M. A. Morris "' produjeron una aleacién Fe-35Al mediante solidificacion rapida,
empleando también la técnica de melt-spinning. Ellos utilizaron una velocidad periférica de rueda
de rueda de 26 ms™ bajo una atmosfera parcial de helio para producir cintas metéalicas de ~ 30uym

de espesor. La microestructura de este compuesto intermetalico se muestra en la figura 6.2.3.

Figura 6.2.3 Micro estructura transversal de la cinta de aleacion Fe35Al 4.

La micro estructura mostrada en la figura 6.2.3 consiste en granos con un tamafno aproximado de
~5 um, en donde este tamafio de grano es menor que para las aleaciones Fe40Al producidas en la
presente investigacion a 16 y 20 ms™, lo cual es razonable debido a la mayor velocidad de rueda
empleada en la produccién de la aleaciéon Fe35Al, que origina una mayor rapidez de enfriamiento.
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La figura 6.2.4 presenta una micrografia éptica de la cinta metalica de composicion Fe40Al (% at.)
fabricada con una velocidad tangencial de rueda de 20 m/s, en donde se puede observar una
morfologia de grano tanto equiaxial como columnar y una escasa area de morfologia chill en
lugares muy localizados. En donde el espesor promedio para estas cintas metélicas resulté de
40.9 ym que representa un 20% de disminucién al incrementar la velocidad de enfriamiento de 1.1
x 10°K/s a 1.38 x 10° K/s. El tamafio de grano correspondiente a esta aleacién resulto de: 10.3 ym
para los granos equiaxiales y 9.03 um para los granos columnares.

Granos Granas

CDIEItEl[:tG con la
rueda

Figura 6.2.4 Micrografias Opticas de las cintas metalicas de composicion Fe-40Al % at., obtenidas mediante la técnica
de melt-spinning, producidas a 20 m/s.

D. J. Gaydosh "® y M. A. Crimp produjeron cintas de FeAl y NiAl mediante la técnica de melt
spinning empleando una velocidad periférica de rueda (acero) de 20 m/s. Las caracteristicas micro

estructurales de una cinta metalica se muestra en la figura 6.2.5.

Figura 6.2.5 Micro estructura del compuesto intermetalico Fe-50Al recién producido mediante solidificacion rapida por
melt spinning empleando una velocidad periférica de rueda de 20 m/s '©.

El tamafno de grano de la cinta Fe50Al mostrada en la figura 6.2.5 resulto de ~6.75um, que es 2
um menor que el correspondiente a la aleacion Fe40Al, en donde la diferencia en tamanos de
grano puede ser debida a la diferencia en contenido de aluminio de ambas aleaciones, asi como
también de los diferentes materiales de rueda empleados (cobre y acero).

La figura 6.2.6 muestra una micrografia éptica de la cinta metalica de aleacion Fe40AI5Cr (% at.)
con un grosor promedio de 75.9 pym producida a una velocidad de rueda de 12 ms™, en donde se
pueden observar 3 zonas con morfologias de grano diferentes (chill, columnar y equiaxial), también
se indica el lado de la cinta en contacto con la rueda, que corresponde a una zona pequefia con
morfologia chill. Los tamafios de grano para las distintas morfologias resulto de: chil (9.74 ym),

equiaxial (24.74 ym) y columnar (30.42 ym).
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Asi mismo se muestra en la figura 6.2.6 una micrografia de la seccion transversal a la longitud de

la cinta metalica, en donde se muestra una morfologia de grano predominantemente equiaxial.

Figura 6.2.6 Micrografias Opticas de las cintas metalicas de composicion Fe-40AI-5Cr % at., obtenidas mediante la
técnica de melt-spinning, producidas a 12 ms™.

La figura 6.2.7 presenta una micrografia optica de la cinta metalica de composicion Fe40AI5Cr (%
at.) fabricada con una velocidad tangencial de rueda de 16m/s, en donde se puede observar una
morfologia de grano tanto equiaxial como columnar y una escasa area de morfologia chill en
lugares muy localizados. En donde el espesor promedio para estas cintas metélicas resulté de
50.47 pm lo cual representa un 33.51 % de disminucion con el incremento de velocidad de
enfriamiento de 0.174 x 10° a 1.125 x 10° Ks™. El tamafio de grano correspondiente a esta
aleacién resulto de: 19.93 pym para los granos equiaxiales y 22.58 ym para los granos columnares.
La seccidén transversal a la longitud de estas cintas metalicas de composicién Fe40AI5Cr (% at.)

exhibe también granos de morfologia equiaxial y columnar.

Figura 6.2.7 Micrografias Opticas de las cintas metalicas de composicion Fe-40AI-5Cr % at., obtenidas mediante la
técnica de melt-spinning, producidas con una velocidad tangencial de rueda de 16 ms™.

La figura 6.2.8 presenta una micrografia optica de la cinta metalica de composicién Fe40AI5Cr (%
at.) manufacturada con una velocidad tangencial de rueda de 20 m/s, en donde se puede observar
una morfologia de grano tanto equiaxial como columnar con una insignificante fraccién de granos
con morfologia chill. En donde el espesor promedio para estas cintas metalicas resulté de 36.42
um que representa un 27.83% de disminucion al incrementar la velocidad de rueda de 1.125 x 10°
Ks™ a 1.559 x 10° Ks™'. El tamafio de grano correspondiente a esta aleacion resulto de: 6.61 pym
para los granos equiaxiales y 6.48 ym para los granos columnares.

De manera anéloga, la seccidn transversal a la longitud de estas cintas metélicas de composicién
Fe40AI5SCr (% at.) exhibe también granos de tanto equiaxiales como columnares.
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Figura 6.2.8 Micrografias épticas de las cintas metélicas de composicion Fe-40AI-5Cr % at., obtenidas mediante la
técnica de melt-spinning, producidas a 20 m/s.

De la misma manera, U. Prakash y colaboradores ""'® solidificaron rapidamente cintas Fe-Al-Cr
en el rango de composicién de 50 a 80 % at. Fe y 0 a 20 % at. Cr, para este propdsito emplearon
la técnica de melt spinning utilizando una velocidad periférica de rueda de acero de 24 ms™. Ellos
observaron un grosor de las cintas de 25 a 35 ym con un tamafo de grano fluctuando de 3 a 5 um
en la parte plana de las cintas rapidamente solidificadas, en donde este tamafo de grano y el
grosor de las cintas es menor que los observados en el presente trabajo correspondiente a las
cintas FeAlCr producidas a 12, 16 y 20 ms™, lo cual se debe obviamente a la mayor rapidez de

718 v colaboradores. Este comportamiento se clarifica al

enfriamiento empleada por U. Prakash !
observar la figura 6.2.10, en donde se observa que tanto el grosor de cinta como el tamafo de
grano disminuyen con el incremento en velocidad de rueda o rapidez de enfriamiento.

En la figura 6.2.9 (a) se muestra una micrografia éptica correspondiente a la cinta de aleacion
Fe40AI5C (% at.), la cudl fue producida a 16 ms™'. En esta figura se pueden observar los
precipitados correspondientes a la fase perovskita 6 carburo k - FezAIC, distribuidos
uniformemente en la matriz FeAl adoptando una forma de hojuelas alargadas con tamaros
fluctuando dentro del rango 0.6 — 15 um. La presencia de este carburo se reveld6 mediante
difraccion de rayos x, tal como se muestra en las figura, 6.2.31. De manera complementaria, la
figura 6.2.33 muestra la estructura cristalina del carburo k.

Radhakrishna " y colaboradores elaboraron una aleacion Fe38AI1C mediante fundicion por
induccién en aire y encontraron que cuando el carbono esta presente en una cantidad de 1 %
atémico da lugar a la formacion de la fase carburo Fe;AlC, s, el cual precipita predominantemente
en los limites de grano, tal como se muestra en la figura 6.2.9 (b).

Figura 6.2.9 (a) Micrografia dptica de la cinta metélica de composicion Fe-40AI-5C % at., obtenida mediante la técnica
de melt-spinning, producida a 16 ms™. (b) Micrografias de electrones retro dispersados en las que se
muestran precipitados de la fase Fe3AlCo 5 en una aleaciéon Fe-38Al-1C (%at.).
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Las ilustraciones 6.11 y 6.9 hacen evidente que cuando las aleaciones ternarias con 5 % at. de
carbono se solidifican convencionalmente, dan lugar a la precipitacion de hojuelas de grafito; sin
embargo, cuando se emplea la solidificacion rapida se producen precipitados delgados y alargados
de la fase FezAlC.

Tamaio de grano en los compuestos intermetalicos Fe-40Al, Fe-40AI-5Cr y Fe-40AI-5C (%
at.), recién producidos mediante solidificacion rapida (melt-spinning).

En la tabla 6.2.1 se muestran los tamafnos de grano promedio determinados para las aleaciones
Fe-40Al y Fe-40AI-5Cr (% at) producidas a distintas velocidades de enfriamiento. Las aleaciones
FeAl y FeAlCr producidas a 1200 RPM exhibieron una micro estructura tipo chill, con morfologias
de grano tipo chill, columnar y equiaxial en la seccién longitudinal de las cintas. El crecimiento de
los granos columnares en la cinta, se observd proceder de manera perpendicular al lado del
contacto con la rueda giratoria. En lo que respecta a las mismas aleaciones producidas a 1600 y
2000 RPM se observaron granos equiaxiales y columnares. En lo referente a los granos de la
seccion transversal de las cintas perpendicular al contacto inicial con la rueda, se observaron
también basicamente las morfologias equiaxial y columnar. Es importante hacer notar que las
aleaciones sufrieron un drastico decremento en tamafo de grano después de la solidificacion
rapida en comparacion con la colada convencional, en donde esta disminucion para cada
morfologia de grano, resulté de 97 % para la morfologia chill, 91 % para los granos equiaxiales y
89.2 % para el ancho de grano columnar. En lo que respecta a la morfologia equiaxial, los tamanos
de grano fluctuaron dentro del rango (6 a 24 ym). Similarmente, el ancho de grano columnar oscilé
dentro del rango de 6 a 22 uym y el grano tipo chill exhibié un tamafo de 8 a 9 um.

Tabla 6.2.1 Tamanos de grano de las cintas metalicas de composicién Fe-40Al, Fe-40AI-5Cr, Fe-40AI-5C (% at.),
producidas mediante melt-spinning a distintas velocidades de rueda (m/s)

Tamafo de grano (um)
Seccion longitudinal

Composicion Velocidad

%U;T;':;gs Ta”%ﬁg‘é':' de Seccién transversal (Morfologia de grano)
(% at.) (m/s) Equia- SD* Colum- ~ SD Chil SD Equia- SD Colum- SD
xial + nar + (3) xial (3) nar (%)
Fe-40Al 12 825 292 18.73 8.89 22.03 9.63
Fe-40Al 16 14.34 498 12.61 5.44
Fe-40Al 20 1348 559 1526 6.29 10.3 459 9.03 4383
Fe-40AI-5Cr 12 24.75 10 9.72 3.24 24.74 106 3042 111
Fe-40AI-5Cr 16 7.01 3.7 8.44 3.2 19.93 8.73 22.58 7.8
Fe-40AI-5Cr 20 72 336 593 2.05 6.61 3.05 6.48 2.61

SD*: (Standard Deviation), Desviacién Estandar.
En la figura 6.2.10 se presenta el espesor y tamafo de grano de las cintas metalicas recién

producidas por solidificacion rapida, asi como también las velocidades de enfriamiento

correspondientes al tamafo de grano y grosor de las cintas metalicas a su vez en funcion de la

R. A. Rodriguez Diaz. 88



% e

T 4 Capitulo 6 Presentacion y Discusion de Resultados.
velocidad de rueda, en donde la velocidad de enfriamiento se calculé de acuerdo al procedimiento
de calculo mostrado en el apéndice. En esta ilustracion se puede observar una disminucién de
tanto del espesor como del tamafno de grano con el incremento de la velocidad tangencial de la
rueda, lo cual obviamente se debe al incremento en velocidad de enfriamiento.

El grosor de las cintas medido en el presente trabajo, resulté aproximadamente proporcional a la

8) estudiaron

velocidad del sustrato elevada a la n = -0.6 potencia (t a V®). Hillmann y Hilzinger !
la relacion del grosor de cintas rapidamente solidificadas en aleaciones formadoras de vidrio con la
velocidad lineal del substrato y encontraron que el grosor de la cinta es mas o menos proporcional
con la velocidad del substrato elevado a la -0.8 potencia (t a V8. M. Umemoto ® estudi6 la
dependencia del espesor de cintas con la velocidad superficial de rueda en aleaciones cristalinas
Fe-Cr-Ni y encontré una relacion de (t a V), en donde t = grueso de las cintas y V = velocidad del
sustrato. Para el caso de cintas de composicion Fe24Cr14Ni expulsadas de un crisol con un
diametro de 1.9 mm, encontré una relacion de t = 390V °®' y para las aleaciones Fe15Cr10Ni y
Fe13Cr11Ni expulsadas de un crisol de didmetro de 1.6 mm observo la relacién t = 270V >*°. Por
lo tanto la dependencia de grueso de las cintas con la velocidad lineal del substrato varia segun es

sistema de aleacion y condiciones de produccion.
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Figura 6.2.10 Espesor de las cintas metdlicas (um), tamafo de grano (um) y velocidad de enfriamiento (K/s) en
funcion de la velocidad tangencial de la rueda giratoria de cobre (m/s).
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|
Con el objeto de comparar los tamarios de grano en aleaciones FeAl producidas por solidificacion

rapida determinados en el presente trabajo con los reportados previamente (*'®

, en la figura
6.2.11 se muestra la relacion del tamafo de grano con la velocidad de la rueda para las aleaciones
FeAl producidas en el presente y anteriores trabajos.

Se puede observar en la figura que a medida que la velocidad periférica de rueda aumenta de 12 a
26 ms’', el tamafio de grano disminuye de una manera aproximadamente lineal desde 18.73 a 5

um. Este Gltimo tamafio de grano de 5 um fue obtenido por D.G. Morris y colaboradores ')

en
una aleacion Fe35Al (% at.) producida con una velocidad tangencial de rueda de 26 m/s.

Sin embargo, se observa una tendencia opuesta a medida que la velocidad lineal de rueda
disminuye de 26 a 20 m/s el tamafio de grano aumenta de 5 a 6.57 ym. En donde el tamafo de
grano de 6.57 um fue reportado por D.G. Gaydosh y colaboradores '® en una aleacion Fe40Al (%

at.).

20
T T T T v -
e 5 ¥ Presente investigaciin, Fed0Al (% at)

L o DG Morris y cols. (1991), Fe3SAl (% at) 4 18
40 o D, Gaydosh y cols. (1925), Fed0Al [% at.)
E L & U, Prakash y eols. (1991), Fed0ad (% aty 116
2 s} g
= 1 o414 E
o | -4
‘% 112 8
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= 28 di0 =
= 8
¥ *r 48 3
- [ =
s 48 3
= =
>

16 |

12

Aleacion
Figura 6.2.11 Tendencia del tamafio de grano (um) con la variacién de la velocidad de rueda (ms™) en aleaciones
Fe40Al y Fe35Al (% at.) manufacturadas en el presente trabajo y aleaciones FeAl reportadas en la
literatura '+'®).
De manera similar, con el incremento de la velocidad de rueda desde 20 a 24 ms™ el tamafio de

718 De las observaciones realizadas en los parrafos anteriores

grano se reduce de 6.57 a 4 um
se puede deducir que el tamano de grano aumenta o disminuye con la disminucién 6 incremento

de la velocidad de rueda, de una manera aproximadamente lineal.

Microscopia Electronica de Barrido de las cintas metalicas de composicion Fe-40Al, Fe-
40AI-5C y Fe-40AI-5Cr (% at.) recién producidas por solidificacion rapida.
La figura 6.2.12 muestra una micrografia de electrones retro dispersados de la muestra Fe-40Al (%

at.) producida por melt spinning a una velocidad de rueda de (16 m/s), en donde se observa una
morfologia de grano predominantemente columnar y un bajo porcentaje de granos equiaxiales, con
tamanos de grano promedio en ambas morfologia de 12.6 y 14.3 uym respectivamente. En esta
micrografia obtenida por electrones retro dispersados se puede observar una homogeneidad
uniforme en composicion quimica. En esta aleacion no se visualiza la zona chill, con tamaros de

grano inferiores a los granos columnares y equiaxiales.
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10 gm 2000 X
Figura 6.2.12 Micrografia de electrones retro dispersados de las cinta metdlica de composicion Fe-40Al (% at.)
producida por melt spinning a 16 m/s tomada a 2000 X.

Asi mismo, se realizaron varios andlisis puntuales a las cintas de aleacién intermetalica,
empleando para este propoésito la técnica de EDS. La figura 6.2.13 (a) muestra el espectro de
anadlisis quimico por EDS correspondiente a la cinta de composicién Fe40Al (% at.) producida a
una velocidad de rueda de 12 ms™.

(a) (b)

Syatem reaclution = 75 eV

Quantitative method: EZAF | 3 iterations).
Fa Analysed all elements and normalised results.
1 poak posaibly cmitted: 0,02 keV
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e Al K ALZ2O3 23/11/93
e K ¥ 0112793
00

Elmt Elemant Abocmic
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Figura 6.2.13 (a) Analisis Quimico por EDS de la cinta de composicion Fe40Al (%at.) producida por solidificacién rapida
a 12 m/s. (b) Resultados de la cuantificacion de elementos mediante el software EDS.
El espectro de EDS mostrado en la figura 6.2.13 resulto idéntico para las cintas Fe40Al (% at.)

producidas a 16 y 20 m/s.

En la figura 6.2.13 (b) se muestran los resultados de la cuantificacion de elementos en % atémico y
% en peso, que fueron determinados mediante el software del equipo de analisis quimico EDS.
Con el propésito de obtener la cuantificacion de elementos quimicos en todas las composiciones
de las cintas metdlicas, se tomo un promedio de al menos 5 analisis quimicos puntuales, las

composiciones calculadas de esta manera se muestran en la tabla 6.2.2.

Tabla 6.2.2 Composicion quimica de las Cintas producidas por solidificacion rapida

Aleacion Fe Al Cr
FeAl 60.17 39.83
FeAlICr 56.865 38.725 4.41

La figura 6.2.14 (a) muestra una micrografia de electrones retro dispersados a mayor amplificacién
(15000 X), en donde se observa micro porosidad predominantemente triangular, fluctuando en un
rango de tamano de 90 a 690 pum.
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Figura 6.2.14 (a) Micrografia de electrones retro dispersados de la cinta metalica de composicion Fe-40Al (% at.)
producida por melt spinning a 1600 RPM (16 m/s) tomada a 15000 X, (b) Distribucién de tamafo de la
superficie de meso poros obtenida mediante andlisis de imagen, correspondiente a la muestra Fe-40Al
(% at.) producida con una velocidad de rueda de (16 m/s).

De la misma manera, en la figura 6.2.14 (b) se presenta un histograma del area superficial de
poros, en donde se ilustra que el mayor porcentaje de poros posee un area de superficie
fluctuando en el rango de 10x10% a 30x10° nm?.

La figura 6.2.15 muestra una micrografia de electrones secundarios de la muestra Fe-40Al (% at.)
producida por melt spinning a una velocidad de rueda de (20 m/s), en donde se observa una
morfologia de grano predominantemente columnar y un bajo porcentaje de granos equiaxiales, con
tamanos de grano promedio en ambas morfologias de 9.03 y 10.3 uym respectivamente. En esta
aleacion no se visualiza la zona chill, con tamafos de grano inferiores a los granos columnares y
equiaxiales. De la misma manera en la figura 6.2.16 (a) se ilustra una micrografia a mayores
amplificaciones en donde se muestra una gran cantidad de huecos o nano poros de morfologia
predominantemente triangular, en donde la mayoria del tamafo de poros fluctia dentro del rango
de 20 x 10° a 40 x 10° nm?, ver figura 6.2.16 (b), que es un tamafio de nano poro mayor que el
observado en la cinta Fe40Al producida a 16 ms™. La formacién de este tipo de poros superficiales
se atribuye al agrupamiento de vacancias. Este tipo de poros superficiales de forma geométrica
también se han observado en la aleacién Fe40Al templada desde temperaturas elevadas !. Las
vacancias activadas térmicamente en los compuestos intermetalicos se generan en una
concentracion del 1% a elevada temperatura cercas del punto de fusiéon y estas son facilmente
congeladas mediante una operacion de templado en agua a partir de elevadas temperaturas. Este
fenomeno puede ser explicado principalmente mediante las propiedades de baja entalpia de

formacion y una elevada entalpia de migracion de vacancias en los compuestos intermetalicos B2.
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Figura 6.2.15 Micrografia de electrones retro dispersados de las cinta metdlica de composicion Fe-40Al (% at.)
producida por melt spinning a 20 m/s tomada a 950 X.

40 -
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Figura 6.2.16 (a) Micrografia de electrones retro dispersados de la cinta metalica de composicion Fe-40Al (% at.)
producida por melt spinning a 20 m/s tomada a 5000 X, (b) Distribucién de tamafo de la superficie de
meso poros obtenida mediante analisis de imagen, correspondiente a la muestra Fe-40Al (% at.)
producida con una velocidad de rueda de (20 m/s).

La figura 6.2.17 presenta una micrografias electrénicas de barrido correspondientes a la cinta de
aleacion Fe-40AI-5Cr, producida a 12 m/s a 500X y 950X, en donde se puede observar la zona
chill 6 la regiébn que estuvo en contacto con la rueda durante la SR, la cual contiene granos
pequenos con tamafno promedio de 9.7 ym, ademas se observan granos columnares y equiaxiales
con tamanos de 30.4 y 24.7 uym respectivamente, los cudles fueron determinados por el método de
interseccién lineal.

Figura 6.2.17 Micorafl’as electronicas de barrido de las cintas metalicas de composicién FeAICr 1200 RPM (12 m/s)
tomadas a 500 y 950 X.
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En la figura 6.2.18 (a) se presenta una micrografia electronica a mayores aumentos (5000 X), en
donde se visualizan meso poros triangulares en su mayoria, con un tamafno de superficie de poro

fluctuando en su mayoria entre los 600 x 10° a 1000 x 10° nm? de acuerdo al histograma
mostrado en la figura 6.2.18 (b).
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Figura 6.2.18 (a) Micro porosidad triangular observada de manera superficial en la cinta FeAlCr 1200 RPM (12 m/s). (b)

Distribuciéon de tamafo de la superficie de meso poros obtenida mediante analisis de imagen,
correspondiente a la muestra Fe-40AI5Cr (% at.) producida con una velocidad de rueda de (12 m/s).

De la misma manera, T. Haraguchi y colaboradores ® observaron meso poros en cintas FeAl
producidas mediante melt spinning empleando una velocidad periférica de rueda de 40 ms™
después de haber sido tratadas térmicamente a 773 K por 24 hrs. La figura 6.2.19 muestra las
superficies de micro estructura de las cintas FeAl recocidas.

pm: =

Figura 6.2.19 Micro estructura de superficie de las cintas Fe40Al recocida a 773 K por 24 hrs. En vacio. 20)

En la figura 6.2.19 se observa un gran numero de patrones geométricos del tamano de varias
decenas de nanémetros. Los patrones geométricos son detectados como hendiduras. A partir de

esta micrografia es evidente que estos meso poros se forman de manera cercana a la superficie
de las cintas mediante el tratamiento térmico.
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La figura 6.2.20 muestra un histograma de tamafo de poro, obtenido por T. Haraguchi y
colaboradores ®”, el cual se obtuvo mediante anélisis de la imagen.
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Figura 6.2.20 Distribucion de tamafo de superficie de meso poro obtenido mediante andlisis de imagen,
correspondiente a la cinta Fe40Al solidificada rapidamente después de un recocido a 773 K/ 24 hrs. (20)

En la figura 6.2.20 se puede observar que el mayor porcentaje de superficie de area de poro
fluctia de 0.5 a 1.5 x 10° nm? mientras que para la aleacién Fe40Al producida en el presente
trabajo el mayor porcentaje fluctia dentro del rango de 10x10° a 30x10°® nm? en donde la
diferencia en tamafo de poro se debe basicamente a que el didmetro de poro disminuye con la
aplicacion del recocido prolongado a baja temperatura. D.G. Morris y M.A. Morris "*'> encontraron
que la rapidez de cambio en radio de meso poro puede escribirse de acuerdo a Ballufi y
colaboradores #'-?? de acuerdo a la ecuacién 1:

a__D exp(m?’j_l 6.1
dt r rkT

En donde r es el radio de poro, D el coeficiente de difusién, Q el volumen atémico, y la energia

libre superficial, k la constante y T la temperatura de recocido. Para grandes valores de radio de

poros, la ecuacion anterior se puede simplificar, para obtener la ecuacién 2.
_¢ Dt
v —r’=7.9x10"° o 6.2

En donde la ecuacién anterior representa como se reduce el radio inicial de poro ry a un radio final
r, en funcion del coeficiente de difusién, temperatura y tiempo de recocido. Para la ecuacion
anterior se seleccionan valores adecuados de Q, k, y y.

D. G. Morris y M. A. Morris "*'® observaron que los meso poros en la superficie de cintas de
aleacion Fe35Al, disminuyeron en tamafo de 150 nm a ~50 nm después de un recocido a 500°C
por 1 hora. Este tipo de meso poros se ha reportado en investigaciones previas en intermetalicos

sélidos con estructura B2 #3%6).
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En donde la formacién de poros en el interior de las cintas metalicas se puede originar a partir de
clusteres de vacancias generadas durante la solidificacién rapida.

Otro rasgo importante a resaltar aqui es que el elemento Cr no repercutié en la desaparicion de
poros, tal como lo revela la presencia de estos en la figura 6.2.17. Ademas el area de superficie de
poro en la cinta Fe-40AI-5Cr (12m/s) triplico el valor observado en las cintas sin Cr, tal como se
observo en la cinta de aleacion Fe-40Al (16 m/s). La figura 6.2.21 presenta una micrografia
electrénica de barrido de la misma aleacion Fe-40AI-5Cr (12m/s), en donde se apunta con el
namero 1 el lugar en donde se realiz6 el andlisis quimico puntual, cuyo espectro se muestra en la
figura 6.2.22.

20um

Figura 6.2.21 Micrografia electronica de barrido en la muestra FeAlCr producida mediante “melt spinning” a (12 m/s),
en donde se muestra la linea a lo largo de la cual se hizo el andlisis quimico.

La figura 6.2.22 exhibe el espectro por EDS correspondiente a la misma aleacion, en donde se
observan claramente los picos correspondientes a los elementos Fe, Al y Cr. Este analisis quimico

puntual sirvié de referencia para el microanalisis de barrido en linea aplicado a la misma muestra.

-
T

Figura 6.2.22 Analisis quimico puntual efectuado en la muestra Fe-40AI-5Cr producida mediante “melt spinning” a (12
m/s).

La figura 6.2.23 muestra el microandlisis de barrido en linea efectuado a lo largo de una linea de
83 um de longitud y abarcando la distancia de 4 granos, ver figura 6.2.21. En este analisis se
visualiza una distribucion uniforme de los tres elementos a lo largo de la linea, ademas no se

observan cambios abruptos de composicién en las fronteras de grano.
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Por lo que se hace evidente que el Cr esta uniformemente distribuido en la matriz FeAl. Por lo
tanto, es evidente que el Cr entra en solucién sdélida en la matriz intermetalica, sin dar lugar a la
formacion de segundas 6 terceras fases durante la solidificacién rapida.

Cuentas

Cuentas

Micras (um)

Figura 6.2.23 Microanalisis de barrido en linea efectuado en la muestra Fe-40AI-5Cr producida mediante “melt spinning”
a (12 m/s) a lo largo de la linea mostrada en la figura 6.2.21.

|

10 1um

Figura 6.2.24 Micrografia electrénica de electrones retro dispersados de las cinta metalica de composicién FeAlCr 1600
RPM (16 m/s) tomada a 3500 X.

En la figura 6.2.25 se muestran micrografias electrénicas de barrido de las cintas metalicas de
composicion (Fe-40Al)-5Cr a 950X y 1300X, en donde se puede observar un grueso aproximado
de las cinta metalica de ~15 pm, asi mismo se observa una morfologia predominantemente
columnar.

En la micrografia mostrada en la figura 6.2.26, se muestra micro porosidad predominantemente
triangular observada en la superficie de las cintas metdlicas de composicién FeAlCr (20 m/s). Las
medidas correspondientes a los lados que conforman a los microporos triangulares, arrojan valores
dentro del rango de (336 a 486 nm).
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Z 1) 2 um
Figura 6.2.26 Micro porosidad triangular observada de manera superficial observada en las cintas FeAICr 2000 RPM
(20 m/s).

Varias investigaciones han reportado la formaciéon de poros o meso poros dentro de intermetélicos

2328) | a formacién de poros en el

sélidos B2, tales como Ni-Al y CoGa, asi como también FeAl ¢
interior de las cintas metalicas, se puede originar a partir de clisteres de vacancias generadas
durante la solidificacion rapida. Los clusteres de vacancias deben ser estables aun a elevada
temperatura, debido a que la energia de enlace de vacancias es positiva en el compuesto FeAl 7).
El fendmeno de formacién de nano poros no es un caso extraordinario solamente observado en la
superficie de las cintas recién producidas por SR. Sino que siempre que sea posible obtener
nuevas superficies de las cintas metalicas sin deformacién, por ejemplo, mediante electro pulido la
superficie puede tornarse porosa mediante el agrupamiento de vacancias. La concentracién de
vacancias super saturadas térmicas puede ser controlada al cambiar la velocidad de enfriamiento y
el contenido de aluminio, lo cual gobernaria el tamafno y densidad de poros, basandose en las
condiciones particulares del recocido.

En la figura 6.2.27 se muestra el resultado de un micro analisis de barrido en linea en la cinta
metdlica producida a (20 m/s), este microanalisis se realizd a lo largo de una linea de ~3.75 ym de
longitud abarcando la distancia de un grano a otro, tal como se ilustra en la figura 6.2.28.
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A partir del analisis anterior se hace evidente una distribucion homogénea de los elementos Fe, Al

Capitulo 6 Presentacion y Discusion de Resultados.

y Cr en una distancia comprendida entre dos granos, por lo que se descarta la evidencia de una
posible precipitacion, asi como también la presencia de segundas fases que se pudiesen haber
precipitado debido a la adicion de Cr a la matriz binaria FeAl. Esta homogeneidad quimica es
atribuible a las ventajas benéficas del proceso de solidificacién rapida, el cual da lugar a
extensiones de solubilidad de elementos de soluto, asi como también minimiza en gran medida

cualquier posible segregacion.
Fe

o B0
£
5 400
-
0 200

1 2 1 38
()

Figura 6.2.27 Microandlisis de barrido en linea efectuado en la muestra FeAlCr producida mediante “melt spinning” a
2000 RPM (20 m/s) a lo largo de la linea 5 mostrada en la figura 6.2.28.

Figura 6.2.28 Micrografia electronica de barrido en la muestra FeAlCr producida mediante “melt spinning” a 2000 RPM
(20 m/s), en donde se muestra la linea a lo largo de la cual se hizo el andlisis quimico.

6.2.2. Caracterizacion microestructural mediante DRX de las aleaciones FeAl, FeAICr y
FeAIC producidas por solidificacion rapida.

En la figura 6.2.29 se muestran los patrones de difraccién de rayos x de las muestras recién

producidas por solidificacién rapida mediante la técnica de melt-spinning empleando las siguientes

velocidades de rueda: 12, 16 y 20 m/s. Se pueden ver en los difracto gramas todos los picos de

difraccién indexados, los cuales corresponden a una estructura ordenada tipo B2, ademas se
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pueden observar practicamente todos los picos de difraccion debido a que se forman mediante la
difraccion de muchos granos por ser la muestra poli cristalina y a causa también de la considerable
reduccién de tamafo de grano propiciado por la solidificacion répida. En la figura 6.2.29 se
observan picos finamente puntiagudos, indicando una buena cristalizacién en las cintas FeAl
recién producidas; ademas, se pueden observar tanto a los picos fundamentales de difraccién
como a los picos de superred.

De manera similar, |. Baker ") realizé analisis por difraccién de rayos x a una muestra en polvo de
aleacion Fe-40Al (% at.) con tamarfio de malla menor a 400, el cual habia sido recocido a 400 °C
por 120 hrs y enfriado en horno en vacio, en este espécimen observd también todos los picos de
difraccidn en el difracto grama, debido también a la gran cantidad de granos que difractan dentro
de cada particula. A diferencia, los patrones de difraccién de los especimenes en condicién de
colada (figura 6.12) no presentan todos los picos de difraccién y exhiben una marcada orientacion,

esto se debe al gran tamano de grano determinado en estos especimenes.

{c) 20 (ms) & Fed0Al (at. %)
w g = 2 s & E a8
: = T =i 8 & nh
2 | = | = | e
=
(]
=
w
=
E {b) 16 {mis)
o 1 o4 j. " i
(a) 12 [mis) 1
I i | ; A

'|IE| ?.0 3I5I4IU 5.'0 EID'ITIEI E;J EID 1EI|0 'I‘;l} 1;!']
26 grados

Figura 6.2.29 Patrones de difr?ccién de rayos x de las cintas metdlicas de composicion Fe-40Al (% at.), producidas a
12,16y 20 ms.

De la misma manera, en la figura 6.2.30 se presentan los patrones de difraccion de las aleaciones
ternarias FeAlCr producidas bajo distintas velocidades de enfriamiento mediante la técnica de
melt-spinning, en donde se muestran indexados todos los picos de difraccion, que corresponden
también a una estructura ordenada tipo B2. En los difracto gramas no se aprecia algun pico
correspondiente a segundas o terceras fases que se pudiesen haber formado 6 precipitado
durante la solidificacion rapida. De la misma forma que para los compuestos intermetalicos
binarios, en los compuestos intermetalicos ternarios se observan todos los picos de difraccién sin
una notoria orientacién, debido principalmente a un significativo refinamiento de la microestructura.
Ademas no se observan picos correspondientes a segundas fases que se pudiesen haber formado
por la adicion del elemento Cr, por lo que se deduce que la mayor parte del Cr permanece en

solucidn solida en la matriz FeAl tipo B2.
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V
De manera similar, A. Argawal “*® *® y colaboradores observaron mediante analisis por difraccion

de rayos x que adiciones de Cr y Ti al intermetalico Fe;Al entraban en solucion sélida en la matriz,

sin dar lugar a la formacion de segundas fases 6 precipitados.

(€]} 20 mis) 5 (FedDAl)-5Cr (% aL.)
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Figura 6.2.30 Patrones de difraccién de rayos x de las cintas metdlica de composicién Fe-40AI-5Cr (% at.), producidas a
12,16y 20 m/s.
En lo que respecta a las aleaciones ternarias FeAlC, en la figura 6.2.31 se presentan los patrones

de difraccion de rayos x, de los compuestos intermetalicos producidos a diferentes velocidades de
SR. En los difracto gramas se pueden observar ademas de los picos correspondientes a la fase

FeAl con estructura B2, picos correspondientes a la fase Fes;AIC. Esta fase se forma por la

interaccion del C con el Fe y Al.
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Figura 6.2.31 Patrones de difr1accién de rayos x de las cintas metalica de composicion Fe-40Al-5C (% at.), producidas
a 12y16ms’.

Se ilustra ademas en la figura 6.2.31 (b), los picos de difraccion indexados de la fase FezAIC; de la
misma manera, en la figura 6.2.32 se muestra un difracto grama de rayos x obtenido mediante
simulacién por el software CARINE, en esta figura se verifica claramente la correspondencia de los
picos de difraccién simulados con los obtenidos experimentalmente. En lo que respecta a los
difracto gramas de las cintas solidificadas rapidamente FeAlC, se pueden observar ademas de los
picos de difraccion correspondientes a la fase B2 FeAl, a los picos correspondientes de la fase
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FezAIC con una estructura cristalina tipo CaOsTi y grupo espacial Pm3m, mostrada en la figura
6.2.33.

Sin embargo, en los especimenes FeAlC producidos por colada convencional, solamente se

Capitulo 6 Presentacién y Discusion de Resultados.

observaron dos picos en los difracto gramas correspondientes a la fase Fe;AIC, en contraste con
las cintas obtenidas por RS, la cuales exhibieron todos los picos de difraccién pertenecientes a
este carburo ternario.

Ademas se puede observar que la intensidad de los picos (111), (200) y (220) disminuye en ese
orden tanto en el perfil de difraccién de rayos-x experimental, como en el difracto grama simulado;
este comportamiento es debido al caracter poli cristalino del espécimen analizado, al refinamiento
en tamafo de grano y también a la ausencia de una marcada orientacién en las muestras

obtenidas por SR a diferencia de las aleaciones fabricadas por colada convencional.
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Figura 6.2.32 Difractograma de rayos x correspondiente a la fase Fe3AIC, obtenido mediante el software CARINE.

El comportamiento anterior puede ser debido a la diferencia en velocidad de solidificacion que
existe entre los procesos de colada convencional y solidificacién rapida, puesto que en el primero
el tiempo de solidificacion es mayor y da oportunidad a que una fraccion del carbono contenido en
la fase FesAIC precipite como grafito, tal como se observa en las micrografias Opticas de las
aleaciones Fe-Al-C en condicién de colada una gran cantidad de hojuelas de grafito figura 6.9. Sin
embargo, como el carburo ternario es estable a elevadas temperaturas, este se retiene con
facilidad mediante la solidificacién rapida. Se estimo un porcentaje semicuantitativo de la fase
Fes;AIC de las muestras FeAlC a partir de las areas de los picos de difraccion, que arrojo un valor
aproximado de 28 %.
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Figura 6.2.33 Celda unitaria de la fase perovskita Fe3AlC (carburo — K).

La presencia de la fase carburo en las cintas intermetalicas se puede explicar mediante la
observacién de la figura 6.2.34, en donde se muestran dos secciones isotérmicas parciales a 800 y
1000 °C de la esquina de Fe del sistema ternario Fe-Al-C ©%. A ambas temperaturas las fases a-
(Fe, Al) y FeAl estan en equilibrio con la fase cubica K (Fe;AIC). La solubilidad sélida del carbono
en a-(Fe, Al)/FeAl cambia ligeramente entre 800 y 1200 °C, pero es considerablemente mas baja a
temperaturas menores; por ejemplo baja de 1% at. C a 1000 °C a alrededor de 50 ppm a 320 °C
(182 Esto origina la precipitacién de precipitados finos en forma de agujas de la fase K en la
frontera de grano durante el enfriamiento. Debido a que la difusividad de carbono es también
elevada a temperatura ambiente, estos precipitados también se han encontrado a temperatura
ambiente a un después de un templado. En la figura 6.2.34 se observa que la regiéon en donde
existen en equilibrio la fase K (FesAIC) con a y FeAl, se recorre hacia a la derecha con el
incremento de temperatura también hacia donde aumenta el contenido de Al, por lo que se asume
que a la temperatura a partir de la cual se solidificé rapidamente la aleacion (~ 1500 °C), existen en
equilibrio las fases FeAl y Fe;AIC a una concentracion de Aly C de 40 y 5 at. % respectivamente,

evidenciando que la fase carburo se retiene hasta temperatura ambiente.

{a)

at.% C

at.%s O

Figura 6.2.34 Secciones isotérmicas del sistema Fe-Al-C, (a) 800 y (b) 1000 °C.
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6.2.2.1. Parametros de red de las cintas metalicas de composicion Fe-40Al, Fe-40AI-5Cr y
Fe-40AI-5C (% at.), producidas por solidificacion rapida, (melt-spinning).
En la figura 6.2.36 se muestran los parametros de red determinados para las diferentes cintas

metdlicas de distinta composicién quimica, que fueron producidas bajo distintas condiciones de
solidificacién rapida. En la figura 6.2.36 (a), correspondiente a la aleacién binaria Fe-40Al (% at.),
se puede observar que los parametros de red oscilan en el rango de valores de 2.897 a 2.902 A,
que son valores superiores a los obtenidos en la muestra producida por la técnica de colada
convencional “chill-casting”. De manera similar, U. Prakash y colaboradores ©®¥ determinaron un
valor de constante reticular de 2.891 A para una cinta metalica producida mediante melt-spinning a
24 ms™ después de haber sido enfriada en horno desde 1273 K a 298 K, en donde la insignificante
reduccion en constante de red observado por U. Prakash puede estar relacionado a que durante el
enfriamiento en horno se pudieron eliminar algun bajo porcentaje de vacancias, lo cual indujo un
minimo decremento en parametro reticular.

En lo respectivo a las cintas producidas por solidificacion rapida, los parametros de red tanto para
los intermetalicos binarios FeAl como para las aleaciones FeAIC exhibieron valores superiores que
para los casos de colada tipo “chill “, ver tabla 6.1.2. Lo cual se debe también a la elevada
concentracion de vacancias retenidas durante la solidificacion rapida, reflejandose en un aumento
en constante reticular, este incremento ha sido observado en estudios previos, tal como lo reportan
U. Prakash ®¥ y colaboradores, cuyos resultados se ilustran en la figura 6.2.35. En donde se
muestra la dependencia del parametro de red con la composicién, en donde se observan mayores
constantes reticulares para las aleaciones rapidamente solidificadas que para las templadas.

265

i B o

# Degordenadas
L

280 ”
202 - -'I
28 - 4

i =

== Aleaclones Templadas
=i Aluaciones RS

Parametro de red "a" (Angstroms)

(% at.) Al

Figura 6.2.35 Parametros reticulares de aleaciones binarias Fe-Al ¥, La linea para aleaciones desordenadas es
extrapolada hacia la regiéon ordenada para mostrar la aproximada contraccion de red durante el
ordenamiento.
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En lo que respecta a los parametros de red de las muestras en condicién de colada, se puede
observar el minimo valor de (2.8905 A) para la muestra Fe-40AI-5Cr en condicién de colada, ver
tabla 6.1.2, lo cual se debe a que el elemento Cr se disuelve completamente en la matriz FeAl,
ademas el cromo ocupa los sitios vacantes y origina una reducciéon en el numero de defectos
puntuales, propiciando consecuentemente una reduccion en el pardmetro de red, tal como lo han
reportado varios investigadores >,

De la misma manera las cintas FeAlCr solidificadas rapidamente exhibieron menores contantes de
red que las cintas de aleacion binaria, lo cual se debe al mismo efecto explicado en el parrafo
anterior. Ademas no se aprecia una considerable diferencia en constante de red entre las muestras
producidas por colada convencional y las producidas por RS.

De manera similar, U. Prakash ® y colaboradores reportaron parametros de red de 2.888 y 2. 885
A en una cinta Fe40AI5Cr (% at.), que son valores irrelevantemente menores en una cantidad de
0.0025 y 0.0028 A en relacion a los determinados en el presente trabajo. En donde esta
disminucién en constante de red esta asociada a que el Cr ocupa los sitios vacantes producidos
durante la solidificacién rapida y disminuye los defectos puntuales.

La figura 6.2.36 c) y d) muestra los parametros de red determinados para las cintas intermetalicas
de composicién Fe-40AI-5C (% at.), en donde se muestran constantes de red correspondientes a
las dos fases FeAl (B2) y Fe;AIC.

De la misma manera las cintas FeAlC solidificadas rapidamente exhibieron también mayores
valores de constante de red en comparacion con las aleaciones de colada debido principalmente al
exceso de vacancias retenidas. En este caso el carbono no entra en solucion sélida en la red
cristalina de la matriz con estructura tipo B2 como el Cr, debido a que el C es un elemento
intersticial y precipita en forma de grafito 6 para formar la fase Fe;AIC. Asi mismo se presentan en
la figura 6.2.36 d). Las constantes reticulares, de esta fase en el presente trabajo arrojaron valores
de 3.7554 y 3.74473 A. Estos valores se acercan a los reportados por Morral ®® y D. Smith “% y
colaboradores, que determinaron los parametros reticulares para las fases €-Fe;AlCq g9 Y Fe3AIC, 5
con a = 3.7708 y 3.77 A respectivamente. En donde diferencias en constantes de red se pueden
deber a causa de diferencias de concentracion de carbono en el carburo ternario.

En la tabla 6.2.3 se muestra una recopilacién de constantes de red para las cintas metalicas de
distinta composicién y producidas bajo distintas condiciones de SR.
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Figura 6.2.36 Parametros de red para las cintas metdlicas de composicion Fe-40Al, Fe-40AI-5Cr y Fe-40AI-5C (% at.),
producidas bajo diferentes condiciones de solidificacién rapida.

Tabla 6.2.3 Parametros de red para las cintas metalicas de composicién Fe-40Al y Fe-40AI-5Cr, Fe-40Al-5C
(% at.) recién producidas mediante melt-spinning

Comp@icio’g de la \QZ?ngg 2%7&222: / Fases (%) Z‘ergje(%)
aleacion, (% at.) mediante la técnica de
melt-spinning (m/s)
12 FeAl-B2 2.8996
Fe-40A 16 FeAl-B2 2.902
20 FeAl-B2 2.8970
12 FeAl-B2 2.8898
Fe-40A1-5Cr 16 FeAl-B2 2.8963
20 FeAl-B2 2.8933
Fo-40A1-5C 12 FeAl-B2 70.62 2.9024
16 FesAICy 5 29.37 3.75541
Fe-40A1-5C 12 FeAl-B2 72.33 2.8965
16 FesAlCy 5 27.66 3.74473
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6.2.3. Caracterizacion microestructural mediante MET de las aleaciones FeAl y FeAICr
producidas por solidificacion rapida.
a) Caracterizacion microestructural mediante MET de las cintas de aleacidon binaria
Fed0Al (% at.) solidificadas rapidamente.

120KV 100 em

o~

Figura 6.2.37 (a) Micrografia electrénica de transmisién correspondiente a la matriz de la cinta de aleacién intermetalica
Fe40Al (% at.) producida a 20 ms™, (b) Patrén de difraccion correspondiente a la regién de la matriz
mostrada, con eje de zona [311].

La figura 6.2.37 (a) muestra una micrografia electronica de transmision correspondiente a una
region de la cinta de aleacion intermetalica Fe40Al (% at.) producida a 20 ms™'. Asi mismo, en la
figura 6.2.37 (b) se muestra el patron de difraccion de electrones con eje de zona [311]
correspondiente al grano que se encuentra al lado izquierdo del espécimen. Se puede observar en
la figura 6.2.37 (a) que tanto el interior de los granos como sus fronteras estan libres de
precipitados, ademas se muestran algunas dislocaciones. Estas dislocaciones pudieron haberse
generado mediante deformaciéon o el agregado de vacancias térmicas durante el proceso de
enfriamiento inmediatamente después del proceso de melt spinning. Ademas se observa una
pequena cantidad de poros con un tamafo fluctuando dentro del rango de 5 a 30 nm, los cuales se

%.20) y colaboradores, observaron

formaron mediante agrupamiento de vacancias. T. Haraguchi ¢
en cintas de aleacién Fe40.0, 44.9 y 50 % at. Al dislocaciones del tipo <100> en todas las cintas.
Adicionalmente, ellos observaron meso poros junto con dislocaciones tanto en las cintas recién
producidas como en cintas recocidas. Asi mismo, la figura 6.2.38 muestra un patron de electrones
simulado con eje de zona [311], el cudl fue obtenido por el software cristalografico CARINE, que

corresponde a una estructura cristalina cubica ordenada tipo B2. En donde se puede observar una

congruencia del patron de difraccion simulado con el obtenido experimentalmente.
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Figura 6.2.38 Patrén de difraccion de electrones simulado mediante el software CARINE, correspondiente a la fase
cubica FeAl tipo B2, con eje de zona [311].

* [200)

Figura 6.2.39 (a) Micrografia electronica de transmision correspondiente a la matriz de la cinta de aleacion intermetalica
Fe40Al (% at.) producida a 20 ms”, (b) Patrén de difraccion correspondiente a la region de la matriz
mostrada, con eje de zona [002].
En la figura 6.2.39 (a) se muestra una micrografia electrénica de transmision correspondiente a la
matriz de la cinta de aleacion Fe40Al producida a 20 ms™, asi mismo en la figura 6.2.39 (b) se
observa el patron de difraccion de electrones con eje de zona [002], correspondiente al area de la
matriz mostrada en la parte izquierda. En la figura 6.2.39 (a) se muestra la interseccion de 3
granos, asi mismo se observan nano poros (rasgos geométricos claros), asi como también una
baja densidad de dislocaciones. En la misma figura no se observan limites de antifase, es decir el
tamafio de dominios ordenados es igual al tamafo de grano de las cintas (~ 9 uym) con una
estructura B2 de acuerdo a los analisis mediante DRX. En donde esta observacion esta de

10)

acuerdo con las investigaciones realizadas por U. Prakash "% y colaboradores, quienes

solidificaron rapidamente aleaciones Fe-Al.
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Ellos observaron la presencia de dominios de anti fase tipo B2 en las aleaciones con
concentraciones dentro del rango de Al de 24 a 34 % at. Ademas observaron que el tamafno de
dominio correspondia al tamafo de grano en las aleaciones con (37 % at.) de Al. Similarmente
estos autores observaron que el tamano de dominio de anti fase se incrementaba con el aumento
de concentracion de Al hasta un grado que cada dominio igualaba el tamafo de grano. Cahn y

78 79 han observado que la composicion limite para las formacién de una red de

colaboradores
limites de anti fase (APB) en el compuesto intermetalico NisAl (orden L1,) rapidamente solidificado,
correspondia al cambio de ordenamiento secuencial a directo. En las aleaciones Fe-Al, el cambio
de ordenamiento secuencial a directo ocurre alrededor de 45 % at. Al. La composicion limite para
la formaciéon de una red de APB en aleaciones binarias es 34 % at. Al, dejando de esta manera un
rango entre 34 y 45 % at. Al en donde el ordenamiento secuencial no origina una estructura de
dominios. En donde una explicacion para esto, es que en estas aleaciones el metal fundido es
sobre enfriado suficientemente durante la solidificacion rapida, de tal manera que se forme la fase
B2 directamente, en donde no se formaria una red de APB.

M. Tsunekane ®?

y colaboradores observaron en un mono cristal Fe48.5Al que habia sido
templado desde 748 y 798 K, que la densidad de dislocaciones permanecié baja. Ellos
determinaron mediante experimentos de contraste que la mayoria de dislocaciones eran del tipo
<001> y algunas pocas del tipo <111>.

Asi mismo, la figura 6.2.40 muestra un patrén de electrones simulado obtenido por el software
cristalografico CARINE a partir de la estructura cristalina cubica ordenada tipo B2. Se pueden
observar en este patron de difraccién de electrones simulado tanto las difracciones principales
como las de superred. Sin embargo en el patron de difraccion de electrones obtenido
experimentalmente (figura 6.2.39 (b)) no se observan las reflexiones de superred correspondientes
a la familia de planos {100}, lo cual es probablemente debido a que este tipo de reflexiones que
ocurren cuando (h + k + | = non), poseen una menor intensidad que las reflexiones principales y

por lo tanto se pierden debido al grosor relativamente elevado del espécimen observado en la

figura 6.2.39 (a).
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Ademas se pueden observar que los puntos del PD mostrado en la figura 6.2.39 (b) tienden a
ensancharse o alargarse, en donde este comportamiento se puede explicar con la deduccion de
los siguientes parrafos.

La difraccion a partir de especimenes poli cristalinos puede ser vista de una manera muy
semejante a la difraccién de rayos x de polvos.

Para un poli cristal completamente aleatorio, al rotar la red reciproca alrededor de todos los ejes se
produce un conjunto de esferas anidadas. Cuando se intersecan estas esferas en la esfera de
Ewald (la cual en MET, se aproxima a un plano) se veran los anillos de puntos que estaran
grabados en los patrones de polvos. Si un material poli cristalino posee un mayor tamafno de grano
que otro, entonces los patrones de difraccion de electrones en el primer caso estaran formados por
anillos con puntos distribuidos discretamente, y en el segundo caso se produciran anillos mas
continuos, pero el grueso de los anillos de intensidad difractada, de hecho se torna mas ancho y
puede ser usado como una medida inversa del tamario de grano.

Por lo tanto el ensanchamiento de los puntos del patron de difraccion obtenido experimentalmente,

correspondiente a la cinta Fe40Al producido a 20 ms

, se debe a la disminucién de tamarno de
grano de ~22 a ~9 ym que experimento la cinta FeAl al ser disminuida la velocidad de rueda de 12
a 20 ms™. Ademas en el PD mostrado en la misma figura no se hace evidente una posible textura
preferencial del espécimen, debido a que si existiera una orientacién preferencial se observarian

arcos circulares en el patron de difraccion.

Figura 6.2.40 Patrén de difraccion de electrones simulado mediante el software CARINE, correspondiente a la fase
cubica FeAl tipo B2, con eje de zona [002].
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b) Caracterizacion microestructural mediante MET de las cintas de aleacidon binaria
Fe40AI5Cr (% at.) s\olidificadas rapidamente.
)™,

Figura 6.2.41 Micrografia electronica de transmision correspondiente a la cinta de aleacion FeAICr producida a 20 ms™,
(a) union de tres granos, (b) patron de difraccion (PD) de electrones correspondiente a la matriz FeAl-B2
con eje de zona [111].

La figura 6.2.41 (a) muestra una micrografia electrénica de transmision en donde se muestra la

unién de tres granos, asi mismo se observan rasgos geométricos en el interior de los granos, los
cuales se originan por el agrupamiento de vacancias. Ademas, no se observaron precipitados tanto
en el interior como en las fronteras de grano. R. Nadadura “" y colaboradores observaron también
nano poros o0 nano huecos en cintas NiAl y CoAl producidas por solidificacion rapida, asi como
también en cintas tratadas térmicamente a 800 — 1200 K.

La figura 6.2.41 (b) exhibe un PD con eje de zona [111] correspondiente al area mostrada en la
figura 6.2.41 (a), en donde se puede observar la tipica geometria hexagonal originada por el eje de
zona en cuestion. De la misma manera, con el propésito de validar el DP obtenido
experimentalmente, en la figura 6.2.42 se muestra el PD simulado correspondiente a la misma
estructura cristalina cubica tipo B2, el cual es observado desde el mismo eje de zona [111].
Mediante la observacion de ambos patrones de difraccién se puede observar una congruencia
geomeétrica de las posiciones de los puntos indexados.
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Figura 6.2.42 Patrén de difraccion de puntos correspondiente a la fase FeAl-B2 con eje de zona [111], simulado
mediante el software CARINE.
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De manera similar en estas aleaciones ternarias no se observo la existencia de APB’s tanto en las
aleaciones rapidamente y convencionalmente solidificadas. En donde estas observaciones son

consistentes con lo reportado por U. Prakash (¢

y colaboradores, quienes produjeron mediante
solidificacién rapida aleaciones Fe-Al-X (X=Cr, Mo) en el rango de composicion de 50 a 80 % at.
Fe y 0 a 20 % at. X. Ellos observaron dominios de anti fase (APD’s) B2 solo en las cintas con un
contenido dentro del rango de 24 a 34 % at. Al. Para las aleaciones Fe37AI-xCr detectaron APD’s
solo para concentraciones superiores de Cr de 14 % at. De manera similar, para las aleaciones

Fe37Al-xMo observaron APD’s solo para concentraciones superiores de Mo de 5 % at.

Figura 6.2.43 Micrografia electronica de transmision a 50 KX correspondiente a la cinta de aleacién FeAlCr producida a
20 ms™, (a) micro poros formados por aglomeracion de vacancias con dislocaciones <001, (b) patrén de
difraccién de electrones correspondiente al micro poro visto desde el eje de zona [001].

Se puede observar en la micrografia mostrada 6.2.43 (a), rasgos observados dentro de los granos,
que corresponden a nano poros formados por aglomeraciéon de vacancias. Se confirmo mediante
patrones de difraccién de area selecta que los rasgos con forma cuadrangular, no pertenecian ni a
precipitados ni a inclusiones. En la figura 6.2.43 (a), que esta vista desde el eje de zona [001] se
observan nano poros de morfologia cuasi rectangular junto con dislocaciones (lineas rectas). Un
lado del rectangulo es paralelo al plano (100) y el otro lado paralelo al plano (010), asi como
también para todos los poros brillantes que se observan en la misma micrografia. De la misma
manera se observan dislocaciones rectas y con escalones rectos, en donde estas dislocaciones
son de borde con vectores de burger paralelos a <001> y parecen situarse sobre los planos {110}.
Estas dislocaciones parecen haberse formado mediante deformacion a elevada temperatura ' ™
y fueron supuestamente creadas mediante el proceso de melt-spinning. D.G. Morris and M.A.
Morris observaron también dislocaciones <001> junto con nano poros en cintas Fe35Al obtenidas
mediante solidificacién rapida, tal como se muestra en la figura 6.2.44. Debido a que el espesor
especifico de las laminillas delgadas se tornaban mas delgadas debido a la existencia de nano

huecos, se pudo obtener buen contraste de hueco-matriz bajo estas condiciones de observacién.
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La figura 6.2.45 muestra una ilustracién esquematica de la cristalografia de los poros.

Figura 6.2.44 Micrografia electrénica de transmision, en donde se muestra la microestructura de la cinta Fe35Al
solidificada rapidamente. El interior de los granos contiene unos pocos nano huecos y dislocaciones
<001> 1419,
[eo1]

[o10]
{100}

Figura 6.2.45 llustracién esquematica de la morfologia y cristalografia de los poros.

Con el proposito de determinar la orientacién matriz-poro, se tomo un patrén de difraccién de la
matriz adyacente al poro mostrado en la figura 6.2.43 (a), el cual se muestra en la figura 6.2.46 (a).
En donde se puede una congruencia simétrica y geométrica observar de los patrones de difraccién
correspondientes a la matriz y al poro. Por lo que se hace evidente que no existe una marcada
orientacion entre estos dos rasgos microestructurales. De la misma manera en la figura 6.2.46 (b)
se muestra el correspondiente PD simulado con eje de zona [001], en donde se puede observar

una completa semejanza geométrica.

(b)

L

-1
=4
-

Figura 6.2.46 (a) Patrén de difraccion de electrones correspondiente a la matriz adyacente al poro observado en la
figura 6.2.43, con eje de zona [001]. (b) patrén de difraccidon de puntos correspondiente a la fase FeAl-B2
con eje de zona [001], simulado mediante el software CARINE.
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6.2.4. Propiedades Mecanicas de las cintas de composicion Fe-40Al y Fe-40AIl-5Cr y Fe-40Al-
5C (% at.), recién producidas mediante melt-spinning.

6.2.4.1. Micro dureza de las cintas de composicion Fe-40Al y Fe-40AI-5Cr y Fe-40AI-5C (%
at.), recién producidas solidificacion rapida.

Se realizaron mediciones de micro dureza vickers a las aleaciones FeAl y FeAlCr, los resultados
de los ensayos se muestran en la tabla 6.2.4, en donde se puede observar que los valores de
micro dureza para las aleaciones ternarias FeAlCr es inferior a los presentados en la aleacion
monolitica FeAl.

En la tabla 6.2.4 se muestran los valores de micro dureza correspondientes a las cintas obtenidas
por RS, en donde se observan valores menores de micro dureza para las aleaciones FeAlCr en
comparacion con las aleaciones binarias FeAl, lo cual puede estar asociado a que el elemento Cr
entra en solucién solida en la matriz FeAl tipo B2 y origina una reducciéon en concentracion de
vacancias, las cuales provocan endurecimiento del material en elevadas concentraciones.

La microdureza de las cintas de aleacién binarias FeAl producidas por solidificacién rapida resulté
ser mayor a la medida en los especimenes producidos por colada convencional, experimentando
aproximadamente un 20% de incremento, ver tablas 6.2.4 y 6.1.3. Este comportamiento se debe al
fendmeno de endurecimiento por vacancias, puesto que se genera gran cantidad de este tipo de
defectos durante el procesamiento RS. Debido a que la concentracion de vacancias en equilibrio
se incrementa exponencialmente con la temperatura, la concentracién de estos defectos es muy
grande a elevadas temperaturas. Sin embargo, cuando la aleacién es templada rapidamente a
partir de una elevada temperatura, no habrd tiempo para que se establezca una nueva
concentracion en equilibrio y habra una cantidad muy elevada de vacancias templadas 6 retenidas.
Por lo tanto, el endurecimiento observado en el material, se debe a que la remocidén 6 ausencia de
atomos de sus sitios no solo incrementa la energia interna del metal, debido a los enlaces rotos
alrededor de la vacancia, sino que también incrementa la aleatoriedad 6 entropia de configuracién
del sistema.

Los valores de micro dureza medidos en las cintas de aleacion binaria Fe40Al fluctian entre 416 a
425 Hv. Estos valores son equiparables por los valores medidos por D. G. Morris y M. A. Morris '*
'S que se observaron en cintas de aleacion Fe35Al (% at.) producidas mediante melt-spinning
empleando una velocidad tangencial de rueda de 26 ms™'. Ellos observaron un valor de micro
dureza de 382 Hv en la superficie plana en contacto con la rueda y 429 Hv en el lado plano libre de
la cinta. En donde estos valores semejantes a los observados en el presente trabajo, se debe a
que se indujo un endurecimiento similar. Debido a que en ambos casos se empleo una velocidad

de enfriamiento similar derivado de las velocidades de rueda aproximadamente iguales.
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La diferente composicién quimica (Fe35Al), no contribuye de manera significativa al
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endurecimiento, debido a que Chang ©®® y colaboradores observaron que la concentracién de
vacancias térmicas a elevada temperatura (1173 K) aumenta significativamente con el incremento
de Al de 40 a 50 % at., pero en un incremento de (35 a 40 % at.) de Al permanece casi inalterable
la concentracién de vacancias.

En lo que respecta a la comparacion de las cintas FeAlCr producidas por RS y las aleaciones
provenientes de colada convencional, no se observa una notoria variacion en micro dureza al
pasar de un tipo de procesamiento a otro, ver tablas 6.2.4 y 6.1.3. C. H. Kong y P. R. Munroe “*?
observaron que aleaciones ternarias FesAlsoX; exhibian valores similares de dureza que en
aleaciones binarias FeAl casi estequiométricas enfriadas en aire desde 950°C dentro de un rango
experimental de error (< 6%) (En donde X representa un metal de transicién de la primera fila). Por
lo que estas adiciones no parecieron reducir la retencion anémala de vacancias después de
tratamientos térmicos a elevadas temperaturas.

Asimismo, este comportamiento esta vinculado a que el Cr sustituye a las vacantes producidas, no
importando la cantidad de estos defectos, asi como también el método de produccién empleado.
U. Prakash y colaboradores " observaron valores de micro dureza de 300 a 325 Hv en cintas
Fe40AI5Cr (% at.) producidas mediante melt-spinning a una velocidad de rueda de 24 ms™. En
donde estos valores son similares a los reportados en el presente trabajo se deben a las similares

velocidades de enfriamiento empleadas en ambos casos y sus efectos derivados.

Tabla 6.2.4 Micro dureza Vickers medida en las cintas metalicas FeAl producidas por la técnica de
solidificacion rapida.
Composicion de las

aleaciones Condiciones de produccion . .
(% at.) de las aleaciones (m/s) Micro dureza Vickers

Fe-40Al 12 423

Fe-40Al 16 416.9

Fe-40Al 20 425.25
Fe-40AI-5C 12 599.75
Fe-40AI-5C 16 583.125
Fe-40Al-5Cr 12 393.8
Fe-40AI-5Cr 16 352.9
Fe-40Al-5Cr 20 379.2

Con respecto a las aleaciones ternarias FeAlC, se observo un incremento en dureza cuando se
empleo la solidificacién rapida en lugar de la convencional, en donde este comportamiento puede
ser explicado en términos micro estructurales, para la aleacién producida mediante colada
convencional, el carbono se adopta una forma de hojuelas de grafito, ver figura 6.1.9. Que es
similar a una de las formas basicas del grafito en las fundiciones de hierro.
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En este caso la fase suave de grafito indujo ablandamiento del material, mientras que las cintas
recién producidas por solidificacion répida dieron lugar a la formacién de precipitados largos y finos
de la fase Fes;AIC, distribuidos uniformemente en la matriz FeAl. Previas investigaciones han
reportado que los carburos actuan como fases de refuerzo.

*3) y Falat ** observaron un incremento gradual del esfuerzo de

De manera similar, Schneider !
cedencia con un incremento de precipitado pero a expensas de una reduccién de ductilidad.
Ademas, la ganancia en resistencia no solamente estara determinada por la fraccién volumétrica
del precipitado, sino también por el tamano y la distribucién del precipitado.

La aleacién FeAlC present6 un incremento de dureza de 205 Hv en condicion de colada a 599 Hv
para la cinta solidificada rapidamente. Debido a que la microestructura de las cintas FeAlC es
similar a un material compuesto de matriz intermetalica reforzado con la fase dura Fe;AlC,.
Baligidad “* y colaboradores reportaron que la dureza del carburo es igual a 590 Hv. Por lo que la

dureza global del material se atribuye a la contribucién de tanto la matriz como la fase de refuerzo.

6.2.4.2. Ensayos de Tension de las Cintas Metalicas recién producidas por solidificacion
rapida mediante la técnica de melt spinning.

La figura 6.2.47 muestra una grafica de las curvas esfuerzo deformacion correspondientes a las
cintas metalicas binarias Fe40Al recién producidas mediante la técnica de melt spinning a tres
velocidades tangenciales de rueda (12, 16 y 20 m/s). Las cintas fueron deformadas a velocidades
de deformacién de 7.11 x 10®°, 1.07 x 10* y 1.02 x 10™ respectivamente. En donde se puede
observar un incremento del esfuerzo ultimo de fractura de 83.7 a 322.53 MPa con el incremento de
velocidad de rueda de12 a 20 ms™; de la misma manera, se puede observar un incremento del
esfuerzo de cedencia de 70 a 302.8 MPa con el aumento en velocidad de rueda en el mismo
intervalo de velocidad periférica. En relacion a la ductilidad, esta propiedad exhibié una tendencia
opuesta, al sufrir una disminucion de 2.46 a 1.2 % a medida que se increment6 la velocidad
tangencial de rueda.

El incremento en resistencia de cedencia y fractura que se origina debido al incremento de
velocidad de rueda o velocidad de enfriamiento, estd asociado a que a mayores velocidades de
enfriamiento se retiene una mayor cantidad de vacancias térmicas en las cintas hasta temperatura
ambiente. De manera que tanto el esfuerzo de cedencia como el de fractura aumentan con el
incremento de concentracién de vacancias, tal como ha sido reportado por Xiao y Baker “& 47,
puesto que estos investigadores estudiaron la dependencia del esfuerzo de cedencia con la
aleacién Fe40Al mono cristalina y poli cristalina, en donde observaron un rapido incremento en
esfuerzo de cedencia con el incremento de concentracién de vacancias de 0 a 4 x 10°, para

tornarse en un incremento méas lento cuando operan sistemas de deslizamiento adicionales.
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Figura 6.2.47 Curva esfuerzo deformacion correspondiente a las cintas de aleacién Fe-40Al (% at.), producidas a (12,
16 y 20 m/s).

La reduccién en ductilidad asociada con el aumento en velocidad de enfriamiento, se debe
igualmente a la retencion de una mayor cantidad de vacancias hasta temperatura ambiente, que
se origina debido a la mayor severidad de enfriamiento. Estas vacancias se ha considerado que
producen un considerable endurecimiento en materiales "* 3% también se ha sugerido que estas
vacancias actuan como soluto para el anclaje de dislocaciones, mientras que los agregados de

%) y porosidad o huecos “®) pueden originar un endurecimiento

vacancias (red de dislocaciones !
similar. |. Baker y O. Klein estudiaron el papel del endurecimiento por defectos puntuales sobre la
ductilidad en aleaciones Fe45Al con y sin B, en donde ellos observaron también un incremento en
ductilidad a medida que se reducia la concentracion de vacancias mediante un control de la
velocidad de enfriamiento después de tratamientos térmicos a 1223 K y la aplicacién de recocidos

prolongados a baja temperatura.
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Figura 6.2.48 Grafica de esfuerzo maximo de fractura y de cedencia en funcién el reciproco de la raiz cuadrada del
tamano de grano.
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Asi mismo, en la figura 6.2.48 se muestra una grafica de esfuerzo de cedencia y ultimo de fractura
en funcion del el reciproco de la raiz cuadrada del tamafio de grano. En donde se observa una
relacion aproximadamente lineal.

Vale la pena resaltar que para velocidades de deformacion similares, algunas de las cintas de
aleacion FeAl exhibieron valores mayores de ductilidad a tension, en comparacion con aleaciones
FeAl provenientes de colada, extruidas y producidas por solidificacion rapida que fueron

1419 v colaboradores sometieron a

estudiadas en trabajos previos de investigacion. D.G. Morris
ensayos de tension en aire y N, + H, cintas Fe35Al (% at) solidificadas rapidamente a 26 ms™ con
tamano de grano de 5 x 10 um, para este propdsito emplearon velocidades de deformacion dentro
del rango de 10° a 10“ s™'. Ellos observaron ductilidades a tensién de 0.9 y 1.1 % con un modo
mixto de falla predominantemente intergranular con un bajo porcentaje transgranular. En este caso
la ductilidad reportada por D.G. Morris y colaboradores es menor que la medida en el presente
trabajo, lo cual puede ser atribuible a la mayor velocidad de enfriamiento empleada para las cintas
Fe35Al y sus efectos derivados, aun cuando el tamafo de grano es menor en las cintas Fe35Al en
comparacion con las cintas Fe40Al producidas en el presente trabajo, el efecto de endurecimiento
por retencion de vacancias es el factor mas significativo en la reduccion de ductilidad.

De manera similar M.A. Crimp and K. Vedula ®" ensayaron a tension una aleacién Fe48.5Al (%
at.) a 3 x 10° s™ una aleacion extruida (16:1, 1250 K) y homogeneizada a 1373 K / 48 h. Ellos
observaron una ductilidad de 1.8 % en el compuesto intermetalico con tamaro de grano de 40 — 50
pum. Este valor de elongacién es menor que el medido en las cintas Fe40Al producidas a 12y 16
ms™' en el presente trabajo. Este comportamiento es atribuible a la combinacién de tres factores a
la elevada retencién de vacancias después de tratamientos de homogeneizacién a elevadas
temperaturas, al tamafo de grano grueso producido por extrusién y a la concentracion de Al que
se aproxima a la estequiométrica, lo cual hace mas proclive al material a fallar de manera
completamente fragil.

Similarmente, L. M. Pike ®® and C. T. Liu sometieron a ensayos de tensién en aire aleaciones
Fed40Al (% at.) extruidas a 850 °C con una reduccion de 9:1 y recocidas a 400°C / 7 dias. Estos
investigadores observaron ductilidades de 1.8 % y 1 % en las aleaciones con tamafo de grano de
40 um que fueron deformadas a 1 x 10* s y 6.6 x 10° s™". Ademas observaron un modo mixto de
falla en la aleacién con mayor ductilidad y un modo de fractura transgranular para el compuesto
intermetalico de menor ductilidad. En este caso la menor ductilidad observada por L. M. Pike ®y
colaboradores estd asociada con el mayor tamafno de grano observado (40 pm) en comparacion
con los menores tamafnos de grano medidos en el presente trabajo (9 — 20 ym) a pesar del
recocido prolongado que efectuaron estos investigadores, por lo que el factor decisivo que
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contribuyo en el incremento de ductilidad en las cintas solidificadas rapidamente, es el refinamiento
micro estructural.

La figura 6.2.49 muestra las curvas esfuerzo deformacion correspondientes a las cintas de
aleacién Fe40AI5Cr. En donde la resistencia a la fractura resulté ser igual a 245, 139 y 90 MPa,
que son valores superiores a los observados en las cintas de aleacion binaria Fe40Al recién
solidificadas.

Schneibel ©? y colaboradores produjeron aleaciones Fe45AI5X+0.2B+0.1Zr (% at.) con X = Ti, V,
Cr, Mn, Fe, Co, Ni é Cu, mediante extrusién por arco en atmdsfera de argdn con una subsecuente
extrusién a 1173 K con una reduccién de 9:1. Ellos encontraron un mayor esfuerzo de cedencia en
las aleaciones ternarias en comparacion con la aleacién binaria Fe45Al, a excepcién de la aleacién
Fe45AI5Mn, ademas observaron que la fraccién de Cr que ocupaba la subred de Al era 47 % y la
fraccion de la subred de Al ocupada por Fe era 2.6 %, originando entonces una concentracién
efectiva de Al de 48.7 % at. Por esta razdn Scneibel y colaboradores encontraron que la aleacién
ternaria Fe45al5Cr se comportaba de una manera similar que una aleacién binaria FeAl con una

concentracion de 48 % at. Al “®

, la cual es mas fragil y posee una menor ductilidad que los
aluminuros de hierro binarios con mas bajos contenidos de Al, los cuales no mostrarian un efecto
ambiental. Esto sugiere la posibilidad de que para que ocurra la fragilizacion ambiental, seria
necesario que algun grado de ductilidad intrinseca existiera. Esto seria también consistente con la
investigacion reciente realizada por Kasult and Heldth ®®. Entonces, por la argumentacion
anterior, la mayor resistencia a la rotura y menor ductilidad observada en las cintas de aleacién
ternaria en relacion a las cintas Fe40Al, se debe principalmente al incremento de la concentracién
efectiva de Al mediante la adicion de Cr.

En relacién a la ductilidad de las aleaciones Fe40AI5Cr, esta se ha reportado muy escasamente en
aleaciones producidas por extrusion. En particular la cinta Fe40AISCr solidificada rapidamente en
el presente trabajo a 12 m/s exhibi6 valores superiores o similares a aleaciones ternarias extruidas
de igual composicién.

O. Klein "'y colaboradores ensayaron a tension en aire aleaciones Fe40AI5Cr (% at.) doblemente
extruidas a (1273 K, 7:1 y 1023 K, 6:1) y recocidas a 660 °C / 2 dias + 400 °C / 120 h. Ellos
observaron ductilidades de 2 % y 2.2 % en las aleaciones con tamafo de grano de 5 ym y
velocidades de deformacién de 1 x 10° y 1 x 10*s™. En donde estas ductilidades son ligeramente
menores a la reportada en el presente trabajo correspondiente a la cinta de aleacion Fe40AI5Cr
producida a 12 ms™'. Este comportamiento es ciertamente extrafio, debido a que con el tratamiento
térmico prolongado efectuado por O. Klein y colaboradores, la ductilidad deberia de ser mayor que
la observada en las cintas solidificadas rapidamente, ademas el tamafno de grano es menor en las

aleaciones doblemente extruida.
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Sin embargo, O. Klein y colaboradores observaron particulas de Cr,Al en las superficies de
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fractura, lo cual origino un incremento en esfuerzo de cedencia y fractura con una reduccién
simultanea de ductilidad.

J. H. Schneibel ®” y colaboradores ensayaron a tensién en aire una aleacién Fe45AI5Cr (% at.)
extruida a (1173 K, 9:1) y tratada térmicamente a 673 K/ 168 h. Ellos observaron una ductilidad de
2.2 % en la aleacion ternaria con tamano de grano de ~ 30 um, la cual fue deformada con una
velocidad de deformacion de 2 x 10° s™. En este caso, el Cr contenido en la aleacién Fe45AI5Cr
ocupa en un 75 % los sitios de la subred de Al originando una concentracion efectiva de Al de ~ 48
% at. Al, esta circunstancia deberia haber disminuido la ductilidad a valores menores. Sin embargo
hay dos factores que contribuyeron a que la ductilidad fuese de magnitud similar en la aleacion
producida por J.H. Schneibel y la cinta Fe40Al solidificada rédpidamente, un factor es el recocido
prolongado a baja temperatura y el ensayo a tensién efectuado a una velocidad de deformacion
mayor 2 x 10° s en comparacion con la velocidad empleada en las cintas (7.1 x 10°a 1.07 x 10™),
debido a que mientras la velocidad de deformacién crece se disminuye la fragilizacion inducida por
el medio ambiente, es decir se le da menos tiempo al hidrogeno atémico a que se difunda y cause
fragilizacion en el material. O Klein y colaboradores observaron que la ductilidad se incrementaba
en aleaciones Fe40AI5Cr con el aumento en velocidad de deformacion de 1 x 10°s'a 1s™.
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Figura 6.2.49 Curva esfuerzo deformacion correspondiente a las cintas de aleacion Fe-40AI-5Cr (% at.), producidas a
(12, 16 y 20 m/s) 40,

La figura 6.2.50 muestra las curvas esfuerzo — deformacion correspondientes a las cintas de
aleacion FeAlC producidas a 12 y 16 ms™. En donde se pueden observar las curvas tipicas de
fractura fragil sin esfuerzo de cedencia, con una considerable reduccién de ductilidad en
comparacion con las cintas de aleacion binaria Fe40Al. Sin embargo se puede observar un
drastico incremento en la resistencia de fractura en la cinta Fe40AI5C producida a 12 ms™ con un
esfuerzo ultimo de fractura de 407 MPa.
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El comportamiento anterior est4d asociado a la precipitacion de la fase compleja cubica
denominada perovskita (Fe;AIC) con la estructura cristalina mostrada en la figura 6.2.33 distribuida
de manera uniforme en la matriz FeAl de las cintas de aleacién ternaria FeAlC, ver figura 6.2.9.
Debido a que es bien sabido que los carburos pueden actuar como fases reforzadoras de manera
analoga a un material compuesto.
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Figura 6.2.50 Curva esfuerzo deformacion correspondiente a las cintas de aleacién Fe-40Al (% at.), producidas a (12,
16 y 20 m/s).

Si se considera que un mecanismo de transferencia de carga opera durante el proceso de
deformacién de la aleacién con carbono, esto implicaria que la matriz Fe-Al y las particulas de
perovskita, tienen diferentes resistencias, de tal manera que estas constituyen un material
compuesto. El esfuerzo de fluencia de tal material compuesto, puede ser expresado en términos
de la aportacién del esfuerzo de fluencia de cada fase en proporcién a la fraccion volumétrica de
cada una, tal como se muestra en la siguiente ecuacion: oy . O perov fuv + Om(1-f)

En donde f, es la fraccion volumétrica medida de la fase perovskita, Operoy €S €l esfuerzo de
fluencia necesario para deformar la matriz Fe-Al y o, es el esfuerzo de fluencia necesario para
deformar el material compuesto. Este ultimo es simplemente el valor de esfuerzo de cedencia
medido para aleacién aleada con carbono y o, se ha tomado simplemente como el esfuerzo de
cedencia medido para la aleacién binaria. Al sustituir estos valores, se obtiene el esfuerzo de
fluencia requerido para deformar las particulas de perovskita a temperatura ambiente, en donde
Operov - 2700 MPa a temperatura ambiente.

Schneider “¥ y colaboradores estudiaron el efecto de la precipitacién de la fase k perovskita sobre
el comportamiento mecénico de las aleaciones base FeAl. Ellos observaron, en general un
incremento gradual del esfuerzo de cedencia con el incremento de precipitado k. Pero tiene que
hacerse notar que este comportamiento va aparejado con una reduccion de la ductilidad a baja o a
temperatura ambiente, tal como se ha observado en aleaciones Fe-Al-X reforzadas por
precipitados.
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En la tabla 6.2.5 se recopilan los valores de esfuerzo de cedencia, esfuerzo de fractura, elongacion

y modo de fractura correspondientes a las cintas de aleacion intermetalica recién producidas por
solidificacién rapida.

Tabla 6.2.5 Propiedades mecanicas a tensién de las cintas de aleacién intermetélica rapidamente solidificadas..

3 Condicic’)rlde Esfuerzo a la Esfuer_zo de Modo de
Aleacion pro(dr#/cs(;lon frac:\t/ljlrjaa( o) cedel\r;lgz (o) Elongacién (%) fractura
Fe-40Al 12 322.53 302.84 2.47 Mixto IG  + TG
Fe-40Al 16 139.224 138.5 1.9014 Mixto IG” + TG
Fe-40Al 20 83.73 70 1.206 Mixto IG" + TG

Fe-40AI-5Cr 12 245.05 2.3 Mixto IG" + TG
Fe-40AI-5Cr 16 139.746 0.944 Mixto IG™ + TG
Fe-40AI-5Cr 20 90.562 1.507 Mixto IG” + TG
Fe-40AI-5C 12 177.24 1.069 TG
Fe-40AI-5C 16 45.77 1.79 TG

IG": Intergranular, TG : Transgranular, TG® : Transgranular con apariencia ductil.

Tabla 6.2.6 Ductilidad a flexion de las  En |3 figura 6.2.51 (b) se observa el porcentaje de reduccién
cintas recién producidas por

solidificacion rapida. en area RA (%) de las cintas recién solidificadas, los valores
Condicién - ) . N

Aleacion de [;Uﬁgﬂ%id oscilaron de 1.19 a 4.05 para las aleaciones binarias, en el

produccion caso de las aleaciones ternarias FeAlCr los valores de RA

Fe-40Al (12 m/s) 6.0229
Fe-40Al 16 m/s) 6.2535

( (%) fluctuaron de 0.9 a 3.66 (%) y para las aleaciones FeAlC
Fe-40Al (20 m/s) 3.1097
(

los valores variaron de 0.8 a 5.29 (%). J. Bystrzycki y R. A.

Fe-40Al- Varin ® produjeron barras de una aleacién Fe45A10.05B (%

e 12m/s)  11.8333

at.) con un subsecuente tratamiento térmico a 1273 K/ 20h +

FeSLg)rAI (16 m/s) 7.1705 773 K/100 h, ellos observaron un % RA de 1.4 en la aleacién
Fe;gAl_ (20 m/s) 3.7745  dopada con B con tamafio de grano de 420 ym ensayada a
Fe's“gA" (12 m/s) 6.7134  tensién en aire, sin embargo cuando utilizaron vacio durante
Fe-54C(;)A|- (16 m/s) 6.0211 el ensayo observaron un % RA de 5 %.

Aun cuando los % RA reportados en la figura 6.2.51 (b) corresponden a cintas sin recocer, estas
exhibieron mayores valores de reduccion en area que las reportadas por

J. Bystrzycki y R. A. Varin, lo cual es atribuible al menor tamafo de grano de las cintas
rapidamente solidificadas en el presente trabajo.

De la misma manera se determiné la ductilidad de las cintas solidificadas rapidamente mediante
ensayos de flexion en aire a temperatura ambiente. La figura 6.2.51 (a) muestra la ductilidad a
tension y a flexiéon de las cintas solidificadas rapidamente.
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a tensién (0.9 a 2.47 %) para todas las cintas.

D.G. Morris "' y colaboradores ensayaron a tension en aire y N, + H, cintas Fe35Al (% at) a
temperatura ambiente mediante solidificacion rapida a 26 ms™ con tamafio de grano de 5 x 10 pm,
para este proposito emplearon velocidades de deformacion dentro del rango de 10° a 10* s™.
Ellos observaron ductilidades a tensién de 0.9 y 1.1 % en ambas atmosferas de ensayo. De la
misma manera efectuaron ensayos de flexion en aire a temperatura ambiente y obtuvieron una
ductilidad de 3 %. En este caso la razén ductilidad a flexién a ductilidad a tension dio un valor de
3.33. De la misma manera la razén de ductilidad a flexion a ductilidad a tension en las cintas FeAl
producidas en el presente trabajo oscilé dentro del rango de 2.4 a 3.28. En donde la mayor
ductilidad a flexién obtenida en las aleaciones binarias Fe40Al producidas en el presente trabajo
en comparacion con la reportada por D.G. Morris y colaboradores, se debe principalmente a las
menores velocidades de enfriamiento empleadas en la elaboracion de las cintas, a pesar del
menor tamano de grano que observaron en las cintas Fe35Al. Por lo tanto, la cantidad de retencion
de defectos puntuales es el factor determinante en la ductilidad a flexion y a tensién de estos

materiales bajo estas circunstancias.
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Figura 6.2.51 (a) Ductilidad a tension y flexién, (b) % de reduccion de area % RA, de las cintas FeAl, FeAlCr y FeAIC
producidas por solidificacién rapida a distintas velocidades de enfriamiento.

De manera similar, Gaydosh y colaboradores ensayaron a flexién cintas FeXAl (X = 40, 45y 50 %
at. Al) solidificadas rapidamente a 20 m/s con tamanos de grano de 6, 8 y 9 um respectivamente.
Ellos observaron ductilidades a flexion de 6, 1.6 y 0.4 % para las cintas de aleacién binaria con 40,
45 y 50 % at. Al de manera respectiva. En donde la ductilidad a flexion reportada por Gaydosh
para la cinta Fe40Al es ligeramente menor que las deformaciones a flexiones correspondientes a
las cintas producidas en el presente trabajo a 12 y 16 m/s, lo cual puede deberse a la menor
rapidez de enfriamiento y sus efectos derivados.
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6.2.4.3. Fractografias obtenidas por microscopia electronica de barrido de los compuestos

intermetalicos Fe-40Al, Fe-40AI-5Cr y Fe-40AI-5C (% at.), recién producidos

mediante solidificacion rapida (melt-spinning).
La figura 6.2.52 muestra fractografias correspondientes a la cinta de aleacién Fe40Al (% at.)
producida con las condiciones mostradas en la leyenda de la misma figura, en donde se muestra
un modo de fractura predominantemente intergranular tanto en granos columnares como en
equiaxiales, con un muy bajo porcentaje de clivaje transgranular. En donde este modo de falla
guarda concordancia con lo reportado hasta ahora en lo relacionado a los modos de falla del
compuesto intermetalico FeAl-B2, puesto que en estas investigaciones se ha aceptado que el
modo de fractura es completamente intergranular en la composicion estequiométrica, pero se
convierte primero en un modo mixto de fractura y después ocurre un clivaje completamente
transgranular a medida que se reduce la concentracion de Al. Por lo que el modo mixto de fractura
observado en la figura 6.2.52 es peculiar a su contenido de Al (40 % at.), debido a que ocupa un
lugar intermedio entre todo el rango a través del cual existe la fase FeAl-B2 (~36 a 50 % at. Al). Sin
embargo, Nagpal y Baker ©®" encontraron un modo mixto de falla con predominancia en clivaje
para Fe40Al (% at.), en donde esta diferencia se debe a que ellos aplicaron un tratamiento térmico
a 673 K (de remociéon de vacancias), por lo que exhibi6 una mayor ductilidad (3 %). Otras
observaciones realizadas por Nagpal y Baker ©" sugieren que las dislocaciones juegan un papel
pequeno en la fractura del compuesto estequiométrico, y que mientras la aleacién FeAl se hace
mas rica en Fe, sus fronteras de grano se fracturan después del flujo plastico debido a que el

esfuerzo de cedencia esta por debajo de la resistencia intrinseca de los limites de grano

Figura 6.2.52 Fractografias correspondientes a las cintas de aleacién Fe-40Al recién producida a (12 m/s).
La figura 6.2.53 muestra fractografias correspondientes a la cinta de aleacion Fe-40Al (% at.)
producida con una velocidad de rueda de 16 m/s. En donde se observa también un modo de falla

gobernado principalmente por la separaciéon de los limites de grano ¢ intergranular.

R. A. Rodriguez Diaz. 124



L X
N VA
‘et E——

Asi mismo se observan escalones de clivaje y lineas de rio, que son rasgos caracteristicos del flujo
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plastico que ocurrié en el espécimen durante el ensayo de tension. También se observa que el
modo de falla no cambia en funcién de la velocidad de la rueda con la que fueron producidos los
compuestos intermetalicos. La figura 6.2.54 muestra una micrografia a mayor amplificaciéon 7500 X
correspondiente a la cinta Fe40Al producida bajo las misma condiciones de solidificacién rapida.
En donde se pueden observar con mayor claridad patrones de rio propagandose desde el interior

del grano hasta la frontera del mismo, los cuales conforman el rasgo més caracteristico de las

superficies de fractura de los materiales fragiles.

Figura 6.2.54 Superficie de Fractura correspondiente a las cinta de aleacion Fe-40Al recién producida a 1600 RPM (16
m/s) a 7500 X.

Wittig y colaboradores ©? observaron también una fractura intergranular en cintas metalicas Fe-
39.3Al micro aleada en partes por millén con (C, S, Mn, P y Si), las cuales habian sido sometidas a
ensayos de flexién. Ellos observaron un porcentaje mayor al 90% de falla intergranular, que
asociaron con segregacion de carbono a las fronteras de grano, ver figura 6.2.55. Por lo que se
puede aseverar que el tipo de ensayo no modifica de manera significativa el modo de falla.
Ademas se puede afirmar que el espesor de las cintas de aleacién intermetalica no modifica de

manera significativa el modo de fractura.
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Figura 6.2.55 Fractografias mediante MEB de fractura producida por ensayo de flexién de cintas metalicas de
composicion Fe-39.3Al (at. %) en (a) cintas de 64 um de espesor y (b) cintas de 34 um de espesor.

En relacion al efecto del ambiente de ensayo en el modo de falla, algunos estudios han observado
que el ambiente influye en mayor medida en aleaciones FeAl-B2 ricas en hierro (Fe-35Al), puesto
que esta aleacién mostré un clivaje transgranular en aire, mientras que exhibié un modo mixto de

%) Estudios previos mostraron que la

fala en vacio y una fractura intergranular en oxigeno
aleacion Fe-40Al (sin recocido a baja temperatura), exhibié una mayor elongacién en vacio (5%)
que en aire (1%) ®**® con un modo de fractura intergranular en ambos casos. Por lo que el modo
de falla observado en la figura 6.2.53 relativamente es congruente con la composicion y medio
ambiente de ensayo.

En la figura 6.2.56 se ilustra una fractografia a 3500 X correspondiente a la cinta metalica de
composicion Fe-40Al (% at.) recién producida a (20 m/s). En donde se puede observar un modo de
fractura predominantemente intergranular a través de granos en su mayoria columnares. Este
modo de falla se debe a la débil fuerza de cohesion en los limites de grano de estos compuestos
intermetalicos, tal como se ha observado en previas investigaciones. Ademas es bien sabido que
en este tipo de materiales las grietas crecen a lo largo de interfaces cuando proveen una mas baja

energia para la trayectoria de fractura que en el resto del material.

Figura 6.2.56 Fractografias a 3500X correspondiente a la cinta de aleacion Fe-40Al recién producida a (20 m/s).
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En la fractografia mostrada en la figura 6.2.57 se ilustran detalles a mayor amplificacion (10 KX),
correspondientes a la figura anterior. De la misma manera se pueden observar escalones de
clivaje en la orilla de los granos, que constituyen evidencia de trazas de deslizamiento, estas se
observan en forma de abanico y pueden ser originadas por los dos sistemas de deslizamiento que
presentan estas aleaciones Intermetalicas Fe-Al, uno de ellos es <111>{110} a bajas temperaturas
y a elevadas temperaturas <100>{110}, tal como lo reportaron Yamagata y Yoshida ©®, Umakoshi
y Yamaguchi ®”. Para el compuesto intermetalico B2 FeAl, todas las composiciones tienen un
deslizamiento en la familia <111> a temperatura ambiente, y ocurre una transicion a <100>{110}
cerca de 600°C ©®.

Asi mismo, la figura 6.2.57 ilustra patrones de rio propagandose desde el limite de grano hasta
una grieta en donde ocurrié separacioén en el interior de un grano. En donde la presencia de
patrones de lineas de rio constituye el rasgo mas caracteristico de las superficies de fractura de
los materiales fragiles. Por lo tanto y de acuerdo a lo anterior, el modo de falla para este
intermetalico ocurre de un modo predominantemente intergranular con un muy bajo porcentaje de

fractura por clivaje.

QLR 10 000 X
Figura 6.2.57 Fractografia a 10000 X correspondientes a las cintas de aleacion Fe-40Al recién producida a 2000 RPM
(20 m/s).

Similarmente T. Haraguchi ® %

y colaboradores elaboraron cintas de aleacion Fe45Al (% at.)
mediante solidificacion rapida, empleando la técnica de melt-spinning con una velocidad periférica
de rueda de 40 m/s. Ellos observaron un espesor en las cintas de ~15 ym con un tamafno promedio
de grano de ~ 5-6 ym. En donde este tamafo de grano es menor que las cintas de aleacion
Fe40Al producidas en el presente trabajo a 12, 16 y 20 ms™, lo cual se debe evidentemente a la

mayor rapidez de enfriamiento originada por una mayor velocidad de rueda (40 ms™).
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Figura 6.2.58 Superficie de fractura de la cinta de aleacion Fe45Al (% at), producida mediante una velocidad periférica
de rueda de 40 ms™' %39

Asi mismo, el espesor reducido de 15 uym correspondiente a la aleacién mostrada en la figura
6.2.58 se debe a que el espesor se reduce con el incremento en velocidad periférica de rueda de
una manera casi lineal, tal como se observa en la figura 6.2.10.

De la misma manera, en la figura 6.2.59 se muestran fractografias a 800 y 2000 X
correspondientes a la cinta de aleacién Fe-40AI-5Cr (% at.) recién producida a 12 m/s. Se puede
observar también un modo de falla predominantemente por separacion de las fronteras de grano
equiaxiales y columnares con una bajo porcentaje de falla por clivaje. La micrografia a mayores
aumentos (2 kX) muestra tanto escalones de clivaje como propagacién de patrones de rio en el
interior de un grano, asi mismo se puede observar la propagacién de una grieta a través de una
frontera de grano. Se puede observar un ligero aumento en el porcentaje de falla transgranular en
las aleaciones ternarias FeAlCr en comparacion con las cintas de aleacion binaria FeAl.

U. Prakash " y colaboradores estudiaron el comportamiento de fractura en cintas metalicas
recién producidas por solidificacion rapida con contenidos de Al de 35 y 40 % at. Al y
concentraciones de Cr de 5y 10 % at. Ellos observaron un modo mixto de fractura (clivaje +
intergranular); sin embargo, el Cr adicionado en una concentracion de 15 % at a las aleaciones de
concentracion (35 y 40 % at. Al) origind una falla por clivaje.

/

L/

800X EC @ 10um

Figura 6.2.59 Fractografias a 800 y 2000 X correspondientes a las cintas de aleacién Fe-40AI-5Cr (% at.) recién
producida a 1200 RPM (12 m/s).

10 um
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De la misma manera en la figura 6.2.60 (a) se muestra una fractografia correspondiente a la

Capitulo 6 Presentacion y Discusion de Resultados.

aleacion Fe-40AI-5Cr (16 m/s), en donde se observa un modo de fractura predominantemente
intergranular en granos en su mayoria columnares, también se pueden ver huecos que pudieron
haberse formado al arrancar granos de considerable profundidad. En la figura 6.2.60 (b) un detalle
de la fractografia a mayores aumentos (2500 X), en donde se sefalan con flechas a escalones
grandes de clivaje de tamano comparable al de los granos, lo cual puede ser debido a la
desorientaciéon entre granos adyacentes, originando también desorientacién entre los planos de
clivaje. Asi mismo se detecto la presencia de lineas de deslizamiento. De acuerdo a la literatura
9 estos rasgos particulares de fractura denotan que ocurrié deformacién plastica del material.

Figura 6.2.60 (a) Fractografia a 800 X correspondiente a la cinta de aleacién Fe-40AI-5Cr recién producida mediante
“melt spinning” a (16 m/s).

Figura 6.2.60 (b) Fractografia a 2500 X correspondiente a la cinta de aleacién Fe-40AI-5Cr recién producida mediante
“melt spinning” a (16 m/s).

D. Li ® y colaboradores ensayaron a tensién a temperatura ambiente una aleacién Fe35AI5Cr a
una velocidad de deformacion de 1.4 x 10% s, la cual elaboraron mediante fundicién por arco en
atmosfera de argén, la aleacion fue subsecuentemente homogeneizada 1000 °C durante 24 hrs y
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rolada en caliente a 1050 — 950 °C. Ellos observaron un modo de falla predominantemente
intergranular con un bajo porcentaje de clivaje transgranular en el espécimen. Lo cual indica que
tanto el método de produccion y procesamiento posterior no altera el modo esencial de falla en
este tipo de aleaciones ternarias FeAlCr.

De la misma manera en la figura 6.2.61 (a) se muestra una fractografia correspondiente a la
aleacién Fe-40AI-5Cr (20 m/s), en donde se observa un modo de fractura predominantemente
intergranular en granos en su mayoria columnares, también se pueden observar una disminucién
en porcentaje de area de falla transgranular. En la figura 6.2.61 (b) un detalle de la fractografia a
mayores aumentos (5500 X), en donde se sefalan con flechas a escalones grandes de clivaje de
tamano comparable al de los granos, puesto que en este espécimen se observa una reduccién en

espesor derivado de la mayor velocidad de enfriamiento.

. ¢
5500 X EC 2pum

Figura 6.2.61 Fractografias a 2700 y 5500 X correspondientes a la cinta de aleacion Fe-40AI-5Cr recién producida
mediante “melt spinning” a (20 m/s).

Schneibel y colaboradores ©* estudiaron el modo de falla en aleaciones Fe-45Al con 5 % atémico
de cada uno de los metales de transicién de la primera columna (Sc, Ti, V, Cr, Mn, Fe, Co, Ni, Cu,
Zn). Ellos observaron que las aleaciones con adiciones ternarias cuyos numeros atémicos son
menores que el numero atémico del Fe (Z = 26) exhibieron fractura intergranular, mientras que las
adiciones cuyos numeros atomicos son mayores al del hierro mostraron fractura transgranular. Por
lo tanto, para el caso de la adicién de Cr cuyo numero atémico es igual a 24, es decir dos unidades
menor que el de fierro, le corresponde un modo de falla intergranular, lo cual sirve para sustentar
el modo de falla observado en las cintas de aleacién ternarias Fe40AI5Cr producidas mediante la
técnica de melt-spinning a 12, 16 y 20 m/s.

La observacién anterior fue interpretada en término de ocupaciéon de sitios de las adiciones

61) 62, 4

ternarias, las cuales han sido calculadas ©" y medidas ®* %, Por ejemplo, los elementos con un
numero atémico menor al del hierro ocupaban la subred de Al e incrementaban la concentracion

efectiva de aluminio, promoviendo asi una fractura intergranular.
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Ademas se puede resumir que el modo de falla permanecié esencialmente de la misma naturaleza
en las aleaciones Fe40Al y Fe40AI5Cr, sin importar la velocidad o rapidez de enfriamiento a la cual
fueron producidas.

En lo que concierne a la fractografias correspondientes a la cintas de composicién Fe-40AI-5C (%
at.) producida a 12 y 16 (m/s), se puede observar un modo de fractura transgranular. Pues este
material se puede considerar como un material compuesto de matriz intermetélica reforzado con la
fase FezAIC, distribuida uniformemente en forma de hojuelas en la matriz FeAl. Esta fase alargada
provee de los sitios necesarios para la nucleaciéon de granos (nucleacion heterogénea), originando
por ende un refinamiento en tamano de grano, tal como se exhibe mas adelante en las
micrografias electrdnicas de transmision.

Por lo tanto, los huecos 6 cavidades alargadas observadas en las micrografias electronicas 6.2.62
y 6.2.63 puede ser la huella que dejaron las hojuelas correspondientes a la fase Fe;AlC,, al ser
arrancadas tanto de la matriz como de las fronteras de grano de la aleacion FeAl.

M. A. Morris ®® y D. G. Morris sometieron a ensayos de tensién una aleacién FegAlsCs
solidificada rapidamente mediante la técnica de melt spinning con una velocidad de rueda de 26
ms™ para obtener cintas de 3 mm de ancho y un espesor de 26-30 um. Ellos observaron una
apariencia ductil de la superficie de fractura, tal como se exhibe en la figura 6.2.64 (a). Se puede
observar las mismas caracteristicas en la superficie de fractura que las mostradas en el presente
trabajo en las figuras 6.2.62 y 6.2.63, a pesar de la mayor concentracion de carbono empleada en

la presente investigacion.

E1oem

Figura 6.2.62 Fractografia a 3500 X correspondiente a la cinta de aleacion Fe-40AI-5C recién producida mediante “melt
spinning” a 16 m/s.

M. A. Morris ®® y D. G. Morris observaron durante la deformacién a temperatura ambiente en la
cinta FegAl;4Cs que las dislocaciones no parecen haber formado una subestructura con las
particulas, en lugar de eso, las dislocaciones parecen haberse acumulado en las interfaces de las
particulas, a medida que se propagaban independientemente en la matriz y no encontraron
evidencia de que las dislocaciones atravesaran las particulas de carburo, tal como se muestra en
la figura 6.2.64 (b).

R. A. Rodriguez Diaz. 131



B i

Lo anterior hace evidente que las particulas de perovskita actian como obstaculos para el
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movimiento de dislocaciones y ademas sirven como particulas reforzadoras. Por lo tanto, la
elevada resistencia a la fractura observada tanto en el presente trabajo como en el reportado por
M.A. Morris, se debe al reforzamiento originado por las particulas de la fase k (Fes;AlIC). Sin
embargo este reforzamiento va acompafnado con una reduccion de ductilidad, ver tabla 6.2.5, que
se origina por el impedimento del movimiento libre de dislocaciones.

Figura 6.2.63 Fractografia a 430 X correspondiente a la cinta de aleacién Fe-40AI-5C recién producida mediante “melt
spinning” a 1200 RPM (12 m/s).

Figura 6.2.64 (a) superficies de fractura producidas mediante deformacién a temperatura ambiente de una aleacion
ternaria FegsAl34Cs, (b) observaciones detalladas de interacciones dislocacién — particula después de
deformacion a temperatura ambiente de la aleacién FegzAlz4Cs.

La figura 6.2.65 muestra el porcentaje de area transgranular en funcion de la velocidad de rueda o
enfriamiento, correspondiente a las cintas de composicién Fe40Al y Fe40AI5Cr. Se puede observar
una disminucidn casi lineal del % de area transgranular con el incremento en velocidad de rueda o
enfriamiento. En donde este comportamiento se puede explicar en términos de la cantidad de
vacancias retenidas después del enfriamiento rapido, puesto que con el aumento en velocidad de
enfriamiento va en aumento la cantidad de vacancias retenidas, de la misma manera también se
incrementa paralelamente la resistencia del material en el interior de los granos, promoviendo asi

un incremento proporcional en el modo de falla intergranular.
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Figura 6.2.65 Porcentaje de area transgranular en funcion de la velocidad de rueda, para las cintas de aleacién FeAl y
FeAICr recién producidas.

Se puede observar que la pendiente correspondiente a la linea de ajuste de la grafica de
porcentaje de area transgranular en funcion de la velocidad de enfriamiento es superior en las
cintas de aleacion ternaria en comparacion con las cintas de aleacién binaria, lo cual puede estar
vinculado a que el Cr aumenta la concentracién efectiva de Al, promoviendo asi una mayor

susceptibilidad a un modo de falla intergranular.

6.2.5. Analisis térmico mediante calorimetria diferencial de barrido

La figura 6.2.66 muestra termo gramas de calorimetria diferencial de barrido, correspondientes a la
cinta Fe40Al producida a 16 ms™', en donde se muestran las curvas para las 3 velocidades de
calentamiento 30, 40 y 50 °C/min. Se pueden observar distintos picos exotérmicos en los
termogramas, los cuales se recorren a mayores temperaturas a medida que se incrementa la
velocidad de calentamiento, en donde las temperaturas de pico resultaron igual a 660.48, 738.35 y
788.58 °C para las velocidades de calentamiento de 30, 40 y 50 °C/min respectivamente. En
donde el cambio en la posicién del pico en funciéon de la velocidad de calentamiento indica que el
fendmeno que causa el pico exotérmico es un proceso de relajacién . Durante el enfriamiento de
las corridas a 30, 40 y 50 °C/min no se detectd picos adicionales de tal manera que estos son
picos irreversibles. Zaroual "® y colaboradores también observaron un pico exotérmico en rangos
similares de temperatura en compuestos intermetalicos FeAl soélidos, y concluyeron con los
resultados de mediciones de susceptibilidad magnética que el pico se atribuye a la migracion y
agrupamiento de vacancias super saturadas. De acuerdo a un calculo de primeros principios

77)

realizado por Fu " y colaboradores, la entalpia de enlace de las vacancias para formar
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divacancias en el compuesto estequiometrico FeAl fue estimada ser igual a 0.57 eV. Ellos
indicaron que existe una fuerte tendencia para el agrupamiento de vacancias y que las vacancias
pueden dar origen a estructuras abiertas como dislocaciones, poros 6 fronteras de grano.

De tal manera, que se puede aseverar con mucha certeza que los picos de relajacion exotérmicos
observados en la figura 6.2.66 se relacionan a un proceso de absorcibn de vacancias

supersaturadas acompanado por migracién y agrupamiento.

Fe-40Al (%
{16 m's)

al Al 50 “Cimin

Flujo de Calor {u.a.)

0 100 200 300 400 500 600 700 800 900
Temperatura (°C)

Figura 6.2.66 Termo gramas de calorimetria diferencial de barrido de las cintas de composicién Fe-40Al (% at.) (16
m/s), medidas a las velocidades de 30, 40 y 50 °C/min.
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rapida con tratamiento térmico prolongado a baja temperatura.

6.3.1. Caracterizacion microestructural mediante microscopia Optica y electronica de
barrido.

La figura 6.3.1 muestra una micrografia éptica correspondiente a la cinta de aleacion Fe40Al (%
at.) producida a 12 m/s con un tratamiento térmico de 500°C/48 hrs. En donde se pueden observar
tanto granos equiaxiales como columnares, el tamafio de grano para esta aleacion resulto de
10.54 y 12.17 ym para las morfologias equiaxial y columnar respectivamente, es importante notar
que el tamano de grano se redujo después del recocido prolongado a baja temperatura, lo cual
puede estar asociado al hecho que durante la solidificacién rapida se almacena una gran cantidad
de energia dentro del material en forma de defectos y dislocaciones, que durante el subsecuente
tratamiento térmico de remociéon de vacancias las dislocaciones interaccionan con los defectos
puntuales para formar subgranos para después producir un aumento de granos en el mismo

volumen del material, reduciendo asi el tamano de grano.

Figura 6.3.1 Micrografias Opticas de las cintas metalicas de composicion Fe-40Al % at., obtenidas mediante la técnica
de melt-spinning, producidas a 12 m/s con tratamiento térmico a 500 °C / 48 hrs.

La figura 6.3.2 muestra una micrografia éptica correspondiente a la aleacién Fe-40Al (% at.)
producida a 16 m/s con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs, en donde se observan tanto granos
columnares como equiaxiales con tamanos de grano de 14.02 y 11.26 ym respectivamente, los
cuales representan una reduccion de 97.94% y 94.9% para las morfologias columnar y equiaxial
en comparacién con la miscroestructura gruesa de colada. Es importante notar que el tamano de
grano en las cintas de aleacién intermetalica no vari6 de manera significativa después del
tratamiento térmico a baja temperatura. Lo cual indica que a 500 °C no existe movilidad de las
fronteras de grano por activacion térmica a pesar del tiempo largo de recocido.
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Figura 6.3.2 Micrografias dpticas de las cintas metélicas de composicion Fe-40Al % at., obtenidas mediante la técnica
de melt-spinning, producidas a 16 m/s con tratamiento térmico a 500 °C / 48 hrs.

La figura 6.3.3 muestra una micrografia éptica correspondiente a la aleaciéon Fe-40Al (% at.)
producida a 20 m/s con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs, en donde se observan tanto granos
columnares como equiaxiales con tamarnos de grano de 12.53 y 10.89 um respectivamente. Los
cuales representan una reduccion en tamano de 95.52 % y 98.01 % para las morfologias columnar
y equiaxial en comparacién con el tamafo de grano de la micro estructura gruesa de colada. Es
importante notar que el tamano de grano cambio muy poco después del recocido a baja
temperatura. D.J. Gaydosh y M.A. Crimp '® produjeron cintas aleacién Fe-40Al (% at.) empleando
una velocidad de rueda también de 20 ms” y observaron un tamafio de grano de 6.5 pym, asi
mismo aplicaron tratamiento térmicos a 775 °C/1 hrs y 1000 °C/1 hrs, los cuales originaron un
incremento de tamarios de grano a 8.9 ym y 18.37 um; por lo que es notorio que a 775 °C el
tamafno de grano se incrementa imperceptiblemente, mientras que a elevadas temperaturas el
incremento observado es 3 6rdenes de magnitud mayor. La figura 6.3.4 muestra un micrografia de

' en donde se puede

la cinta aleacién Fe40Al con un tratamiento térmico a 1000°C/1 hrs |
observar un considerable ensanchamiento de los granos. Por lo tanto, es congruente que el
tamano de grano observado en el espécimen mostrado en la figura 6.3.3 no se modificara después

del recocido prolongado.

Figura 6.3.3 Micrografia éptica de las cintas metdlicas de composicion Fe-40Al % at., obtenidas mediante la técnica de
melt-spinning, producidas a 20 m/s con tratamiento térmico a 500 °C / 48 hrs.
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Figura 6.3.4 Micro estructura de la cinta de aleacion Fe-50Al recién producida con tratamiento térmico a 1000 °C
durante 1 hrs en helio "¢,

La figura 6.3.5 muestra una micrografia Optica correspondiente a la aleacion Fe40AI5Cr (% at.)
producida a 12 m/s con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs, en donde se observan tanto granos
columnares como equiaxiales con tamanos de grano de 21.59 y 16.94 ym respectivamente. Que
representan un porcentaje de reduccion en tamano de grano respecto de la aleacion Fe40AI5Cr en
condicion de colada de 93% y 95.58% en las morfologias columnar y equiaxial en ese orden.

B. Decamps ©¥

y colaboradores produjeron cintas metalicas de composicion Fe66.5-Al28.5-Cr5 +
0.5 % peso TiB, a una velocidad periférica de rueda de 8.6 ms™, y después fueron sometidas a un
tratamiento térmico 1273K durante 4 hrs. Ellos observaron una microestructura con morfologia de
grano predominantemente columnar, con un tamafo de grano de ~10.5 ym tanto en las cintas
recién producidas como en las tratadas térmicamente. Aun cuando Decamps ©* y colaboradores
emplearon una velocidad de rueda menor que la utilizada en el presente trabajo, ellos obtuvieron
un tamano de grano menor, que se esperaria que fuese mayor, debido a que con la disminucién
en velocidad de enfriamiento tiende a aumentar el tamafio de grano. Por lo que este
comportamiento puede ser debido a la diferencia en composiciéon quimica y principalmente a que

las particulas TiB, indujeron un refinamiento de grano.

Lado en contacto
con la rueda

Figura 6.3.5 Micrografias opticas de las cintas metélicas de composicion Fe-40AI-5Cr % at., obtenidas mediante la
técnica de melt-spinning, producidas a 12 ms™' con tratamiento térmico a 500 °C / 48 hrs.
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La figura 6.3.6 muestra una micrografia éptica correspondiente a la aleacién Fe40AI5Cr (% at.)
producida a 16 m/s con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs en donde se observan los tres tipos de
morfologia (chill, columnar, equiaxial), con tamafos de grano de 5.69, 13.27 y 13.58 um
respectivamente en ese orden. En donde estos tamarfios de grano representan una reduccion de
98.1%, 95.76% y 96.46% para las tres morfologias de grano, en comparacién con la aleacion
Fe40AI5Cr de colada. U. Prakash "'® y colaboradores fabricaron cintas de aleacién intermetalica
en el rango de composicion de 50-78 % at. Fe, 15-50 % at. Al y 0-20 % at. Cr, mediante la técnica
de melt-spinning empleando una velocidad periférica de rueda de 24 ms™, para después someter a
las aleaciones solidificadas rapidamente a un tratamiento térmico de 5 min a 1273 K con un
subsecuente enfriamiento en horno durante un periodo de 48 hrs. Ellos mostraron que el tamarno
de grano en la superficie plana de la cintas metdlicas fluctuaba entre 3 ~ 5 ym, y no era
dependiente de la composicién, ademas mostraron que la micro estructura consistia
principalmente en granos columnares extendiéndose a través del espesor de los especimenes,
con una escasa evidencia de crecimiento de grano resultante de la aplicaciéon del tratamiento

718 y colaboradores, se

térmico. En donde el menor tamafo de grano reportado por U. Prakash
debe en principio a la mayor velocidad de enfriamiento asociada a una velocidad periférica de
rueda mayor. Sin embargo, el tamarno de grano reportado por ellos es casi igual en magnitud que

el de la zona chill determinado en el presente trabajo.

Lado en contacto
con la rueda

Figura 6.3.6 Micrografias dpticas de las cintas metdlicas de composicién Fe-40AI-5Cr % at., obtenidas mediante la
técnica de melt-spinning, producidas a 1600 m/s con tratamiento térmico a 500 °C / 48 hrs.

La figura 6.3.7 muestra una micrografia Optica correspondiente a la aleacion Fe40AISCr (% at.)
producida a 20 m/s con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs en donde se observan principalmente
dos tipos de morfologia (columnar, equiaxial), con tamanos de grano de 6.39 y 5.55 um

respectivamente en ese orden.
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En donde estos tamarnos de grano representan una reduccion de 97.95% y 98.55% para las tres
morfologias de grano, en comparacién con la aleacién Fe40AI5Cr proveniente de colada. El grosor
de estas cintas resulto de ~ 20.16 um, el cual guarda similitud con el grosor de las cintas metélicas
producidas por U. Prakash ""'® y colaboradores, las cuales exhibieron un grosor dentro del rango
de 25 — 35 uym. En donde esta similitud guarda concordancia con la dependencia del grosor de las
cintas con la velocidad periférica de rueda 6 velocidad de enfriamiento, ver también figura 6.3.9.

Figura 6.3.7 Micrografias Opticas de las cintas metalicas de composicién Fe-40AI-5Cr % at., obtenidas mediante la
técnica de melt-spinning, producidas a 20 ms™ con tratamiento térmico a 500 °C / 48 hrs.

En la figura 6.3.8 se muestra una micrografia éptica correspondiente a la cinta de aleacion
Fe40AI5C (% at.), la cudl fue producida a 16 ms™. En esta figura se pueden observar los
precipitados correspondientes a la fase perovskita 6 carburo k FezAIC, distribuidos uniformemente
en la matriz FeAl-B2 adoptando una forma de hojuelas alargadas con tamafos fluctuando dentro
del rango 0.6 — 15 ym. En donde la presencia de esta fase se revelo mediante el analisis por
difraccion de rayos x y de electrones, tal como se muestra en las figuras 6.3.20, por lo que se
puede aseverar que el tratamiento térmico no produjo la disolucion de la perovskita de tal manera
que hubiese dado origen a la precipitacion de carbono en forma de hojuelas de grafito tal como se

observo en la muestra FeAlC producida por colada convencional, ver figura 6.9.

ey e ) * + Fase: Fe AIC ek

10 pm

&
Figura 6.3.8 Micrografias Opticas de las cintas metalicas de composicion Fe-40Al-5C % at., obtenidas mediante la
técnica de melt-spinning, producidas a 16 m/s y tratadas térmicamente a 500 °C / 48 hrs.
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Se puede aseverar con mucha certeza que la precipitacion de carbono en forma de hojuelas de
grafito, se efectia mediante un mecanismo de difusion del C desde sitios intersticiales hacia sitios
de la matriz FeAl en donde se forman cumulos en forma de hojuelas. Sin embargo, la baja
temperatura de tratamiento térmico (500 °C / 48 hrs.) no indujo difusion alguna de este elemento
por activacion térmica, no obstante del largo tiempo del tratamiento.

Tamano de grano de las cintas metalicas de composicion Fe-40Al, Fe-40AI-5Cr y Fe-40Al-5C
(% at.), con tratamiento térmico a 500 °C / 48 hrs.
En lo respectivo al tamafio de grano, se observo una disminucion con la aplicacién del tratamiento

térmico en las cintas metélicas FeAl producidas por solidificacién rapida. En el caso de las cintas
producidas a 1200 RPM, los granos equiaxiales y columnares disminuyeron de (18.73 a 10.54 ym)
y (22.03 a 12.17 ym) respectivamente. En lo respectivo de las cintas Fe-40Al (% at.) producidas a
1600 RPM, el tamario de grano equiaxial sufrié un decremento de (14.34 a 11.26 ym), y los granos
columnares aumentaron ligeramente de (12.61 a 14.02 um). Asi mismo,

En las cintas de la misma composicién y producidas a 2000 RPM, se observd una disminucién en
tamano de grano equiaxial y columnar de (19.93 a 13.58) y (22.58 a 13.27 um) respectivamente,
ver tabla 6.3.1.

Tabla 6.3.1 Tamanos de grano de las cintas metalicas de composicion Fe-40Al, Fe-40Al-5Cr, Fe-40AI-5C (%
at.), producidas mediante melt-spinning a distintas velocidades tangenciales de rueda (ms") con
tratamiento térmico a 500°C / 24 hrs.

Tamano de grano (um)

Composicién taxgsﬁé?;dde B Seccion longitudinal
Qum}’lca de la = eda Seccidn transversal (Morfologia de grano)
aleacion (% at.) (ms") Equia- | SD | Colum- | SD | o0 Equia | SD | Colum | SD
xial + nar + (3) -xial (%) -nar (%)
Fe-40Al 12 11.14  4.81 10.55 4.52 10.54 521 1217 5.67
Fe-40Al 16 12.79 724 13.59 4.81 8.97 323 994 3.46
Fe-40Al 20 16.33 8.38 15.83 501 564 180 736 228 7.74 2.19
Fe-40AI-5Cr 12 14.30 6.61 15.41 6.14 16.94 722 2159 5.61
Fe-40AI-5Cr 16 13.58 6.89 13.27 5.97
Fe-40AI-5Cr 20 5.55 2.0 6.39 2.07
Fe-40AI-5C 12
Fe-40AI-5C 16

SD’ : Desviacion estandar.

De la misma manera en la figura 6.3.9 se muestra la variacion del grosor y tamafio de grano con el
incremento de rueda, se puede observar que a medida que se incrementa la velocidad periférica
de rueda el tamarno de grano y el grueso de la cinta disminuyen.
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Figura 6.3.9 Espesor (um) y tamafio de grano (um) de las cintas metdlicas tratadas térmicamente a 500°C/48 horas
en funcion de la velocidad periférica de la rueda giratoria de cobre (m/s).

Microscopia Electronica de Barrido de las cintas metalicas de composicion Fe-40Al, Fe-
40AI-5C y Fe-40AI-5Cr (% at.) con tratamiento térmico a 500°C/48hrs.
En la figura 6.3.10 se muestra una micrografia de electrones retro dispersados de la cinta Fe40Al

(% at.) solidificada rapidamente en donde se puede observar una micro estructura
predominantemente equiaxial con un menor porcentaje de granos columnares. Se estimo un

porcentaje de 60 % para la morfologia equiaxial y un 40% para la morfologia columnar.

Figura 6.3.10 Micrografia de electrones retro dispersados a 2000 X correspondiente a la cinta de aleacion intermetalica
Fe-40Al (% at.) producida a 12 m/s, con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs.

Debido a que el numero atémico del Fe (26) es el de doble que el del Al (13), el aluminio adquiere
una senal menos intensa que para el fierro. En la micrografia de electrones retro dispersados
mostrada en 6.3.10 no se pueden observar regiones especificas que sean mas claras u oscuras,
sino que se puede ver una buena distribucién de tonos claros y oscuros cubriendo toda el area del
espécimen analizado. Por lo que se descarta una posible micro o macrosegregacion que se
pudiese haber generado por el recocido prolongado.
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En la figura 6.3.11 se observa un gran nimero de patrones geométricos del tamafo de unas pocas
centenas de nanémetros. En donde estos patrones geométricos son detectados como hendiduras.
A partir de esta micrografia es evidente que estos meso poros se forman de manera cercana a la
superficie de las cintas mediante el tratamiento térmico, aun cuando estos meso poros solo se
observaron en pocos granos. El hecho de que haya disminuido la cantidad de meso poros en estos
especimenes, se debe a que con el recocido prolongado las vacancias pueden desaparecer al ser
atrapadas por dislocaciones y contribuyen al escalamiento de dislocaciones.

oy L o ¥

Figura 6.3.11 Micrografia de electrones retro dispersados a 2000 X correspondiente a la cinta de aleacion intermetélica

Fe-40Al (% at.) producida a 12 m/s, con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs.

R a ik e B

Asi mismo, se realizaron andlisis quimicos puntuales en diferentes zonas de las cintas. La figura
6.3.12 se muestra un espectro de andlisis quimico por EDS, en donde solamente se observan los
elementos Fe y Al

Counts

Fa
| A
- e L~ T IS T i -

10
Ersrgzy [haW)
Figura 6.3.12 Andlisis Quimico por EDS de la cinta de composiciéon Fe40Al (%at.) producida por solidificacion rapida a
12 m/s, con tratamiento térmico a 500 °C/48 hrs.

2 4 L] L}

De la misma manera, en la figura 6.3.13 se muestran los resultados de cuantificacién de elementos
mediante el software EDS. Cabe hacer notar que para la determinacion de la composicién quimica
de las cintas FeAl tratadas térmicamente, se realizo un promedio estadistico de al menos 8 analisis

puntuales.
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SEMQuant results. Listed at 13:18:24 on 25702/08
Operator: Materiales

Client: All 1ISI5 wusers

Job: Demonstration data Sili detector

Spectrum label:

System resolution = 74 eV
guantitative method: ZAF ( 3 iterations).

hnalysed all elements and normalised results.
2 peaks possibly omitted: 0,02, 0,30 kev

Ctandards :
Al K Al203 23/11/93
Fe K Fe 01/12/93

Elmt Element Atomic
] %

AL K 24,11 39,67
Fe K 75,89 60,33
Total 100,00 100,00

* = <2 Sigma
Figura 6.3.13 Resultados de la cuantificacion de elementos mediante el software EDS, correspondiente a la cinta
Fe40Al tratada térmicamente a 500 °C/48 hrs.

La figura 6.3.14 muestra una micrografia de electrones retro dispersados de la cinta de aleacién
intermetalica Fe40Al (% at.) producida a 20 m/s con tratamiento térmico a (500°C/48 hrs.) en
donde se observa el lado en contacto con la rueda, también se observan granos columnares y
equiaxiales con tamafos de grano de 12.53 y 10.8 pm respectivamente, que resultaron
aproximadamente igual a la cinta metalica de la misma composicién recién producida bajo las

mismas condiciones de solidificacién rapida.

Lado en contacto
con la rueda

Figura 6.3.14 Micrografia de electrones retro dispersados correspondiente a la cinta de aleacion intermetalica Fe-40Al
(% at.) producida a 20 m/s, con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs.

La figura 6.3.15 (a) muestra el lugar en donde se realizo un analisis quimico puntual en la aleacion
Fe40Al (% at.) tratada térmicamente y en la figura 6.3.15 (b) se muestran los espectros de analisis
quimico puntual por EDS en donde se puede observar la presencia de los elementos Fe y Al, asi
como también el Si; cuya presencia se debe a la aportacién por desgaste del crisol de cuarzo
empleado en la fabricacion de las cintas de aleacion intermetalica. Los resultados del analisis
quimico puntual sirvieron de referencia para realizar un mapeo quimico de elementos en la regién

del espécimen mostrado en la figura 6.3.15 (a).
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La figura 6.3.16 muestra el mapeo quimico de elementos, en donde se puede observar una
distribucion uniforme de los elementos Fe y Al en la region del espécimen estudiada.

1 s

2000 X

Figura 6.3.15 (a) lugar del espécimen en donde se realizo el analisis quimico puntual, (b) Andlisis Quimico por EDS de
la aleacién Fe-40Al (%at.) producida por solidificacién rapida con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs.

De acuerdo a la figura 6.3.16 se descarga una posible macro segregacion é una posible
precipitacién de segundas fases que se pudiese haber generado después del recocido prolongado
a baja temperatura, sino que por el contrario, se observd una mejor homogeneidad referida a la

distribucion de elementos quimicos en el area del espécimen estudiada.

Fe All

9 um 9 pm

Figura 6.3.16 Mapeo quimico de elementos de la aleacién Fe-40Al (%at.) producida por solidificaciéon rapida a (20 m/s)
con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs.

6.3.2. Caracterizacion microestructural mediante difraccion de rayos x de las cintas
metalicas de composicion Fe-40Al, Fe-40AI-5Cr y Fe-40AI-5C (% at.), producidas por
solidificacion rapida, tratadas térmicamente.

La figura 6.3.17 muestra los patrones de difraccion de rayos x de las cintas metalicas FeAl
producidas a distintas velocidades de solidificacién rapida y tratadas térmicamente, en donde se
puede apreciar claramente que la estructura cristalina B2 no sufrié cambio alguno con la aplicacién
del tratamiento térmico. Ademas no se observa la presencia de alguna segunda fase que se
pudiese haber precipitado por activacion térmica.
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También se puede observar picos de difraccion finamente afilados, indicando igualmente una
buena cristalizacion; ademas, en los perfiles de DRX no se detectd la presencia de un
ordenamiento tipo DO; correspondiente a la fase FesAl. U. Prakash '"'® y colaboradores
reportaron en cintas metéalicas Fe-Al, Fe-Al-Cr y Fe-Al-Mo una estructura tipo B2 en intermetélicos
con contenidos de Al superiores al 34 % atomico tanto en cintas metdlicas recién producidas como
en cintas enfriadas en horno desde 1275 °K hasta 298 °K. Ademas observaron una completa
supresion del orden DO; en cintas Fe-Al y Fe-Al-Cr con contenidos de Al de (24 a 34 % at.); sin
embargo, con el enfriamiento en horno desde 1273 °K se observd la presencia de ambos
ordenamientos (B,y DO,).

Fel {12, 16 y 20 ms ") + T.T. 500 °C | 48 hrs,
g {c) FeAl (20 m/s)
— = s = 5 s
o g £ & § &
- i sk B L S
S
=
% {b) FeAl (16 m/s)
= J |
= — g —— . T ..
2
=
{a) FeAl {12 mis)
| ]
. T T T T T T T T T T T
20 40 60 BOD 100 1208
20 grados

Figura 6.3.17 Patrones de difraccién de rayos x de las cintas metalicas de composicion Fe-40Al (% at.), producidas a
12,16y 20 ms™'; con tratamiento térmico de 500 °C / 48 hrs.

De manera similar; en la figura 6.3.18, se ilustran los picos de difraccion de rayos x pertenecientes
a las cintas metdlicas FeAlCr, en donde se pueden ver los picos indexados correspondientes a la
estructura B2, ademas no se hace evidente al presencia de alguna segunda fase que se pudiese
haber formado a causa del tratamiento térmico, haciendo evidente que el Cr permanece en
solucion sélida tanto en las cintas metalicas recién producidas como en las tratadas térmicamente.
En las cintas FeAlCr tratadas térmicamente se hace evidente mediante un analisis de DRX que la
estructura B2 se preservd, ademas no se detectd la presencia de segundas fases que se pudiesen
haber precipitado a causa del tratamiento térmico, por lo que se deduce que gran parte del Cr
permanecié aun en solucion soélida.
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FeAICr (12-16-20 m/s) + T.T. 500 "C/48 hrs.
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Figura 6.3.18 Patrones de difraccion de rayos x de las cintas metdlicas de composicién FeAlCr (% at.), producidas a 12
y 16 ms™'; con tratamiento térmico de 500 °C / 48 hrs.

La solubilidad del cromo en la matriz intermetdlica se clarifica al observar el sistema ternario Fe-Al-
Cr mostrado en la figura 6.3.19, que es un ejemplo que muestra la gran &rea de composiciones en
donde existe solubilidad solida del Cr en las fases Fe-Al. En esta figura se muestra una seccién
isotérmica a 1000 °C ©°. A esta temperatura la frontera de fase entre a-(Fe,Al) y FeAl no se ha
determinado aun; ademas, se puede observar del diagrama ternario que existe completa
solubilidad entre las fases a-(Fe,Al)/FeAl y a-Cr y de acuerdo a la isoterma a 1000 °C, el
endurecimiento por solucion sélida es el unico mecanismo de reforzamiento disponible a partir del
diagrama de fase para composiciones hasta 50 % at. Al. Se presenta la seccion isotérmica a 1000
°C debido a que el proceso de solidificacién rapida efectuado en el presente trabajo, se realiza
desde temperaturas superiores, por lo que es de esperarse que la solubilidad sélida del Cr se
retenga hasta temperatura ambiente, tomando ademas en consideracion que la solidificacién
rapida puede extender la solubilidad sélida de elementos ternarios.

Un anélisis de DRX y TEM efectuado por U. Prakash '"'® y colaboradores, en cintas FeAl con
contenidos de (40 a 50 % at. Al) y (5 a 15 % at. Cr) reveld la existencia solamente de la estructura
cristalina tipo B2. En lo que respecta a las cintas FeAlCr tratadas térmicamente a (1273 K/ 5
minutos y enfriadas en horno por 48 hrs), se observd solamente la presencia de la estructura B2
en los rangos de composicién de (35 a 50 % at. Al) y (5 a 15 % at. Cr). Sin embargo, no
encontraron un cambio significativo en el grado de ordenamiento de las cintas metdlicas tratadas
térmicamente para concentraciones de Al > 37 % at., indicando que la solidificacion rapida no

suprime el ordenamiento en estos niveles de composicion.
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Figura 6.3.19 Seccion isotérmica del sistema Fe-Al-Cr a 1000 °C ®3) La frontera de fase entre a-(Fe,Al) y FeAl no se
ha determinado y por eso se representa mediante una linea punteada.

De la misma manera, en la figura 6.3.20 se ilustran los difracto gramas de rayos X
correspondientes a las cintas metalicas Fe40AI5C tratadas térmicamente, en donde se observan
también los picos pertenecientes a la estructura cubica tipo B2 y a la fase carburo Fe;AlC, por lo
que se puede deducir que el tratamiento térmico no indujo la disolucién de esta fase, de tal manera
que hubiese dado lugar a la precipitacion de carbono en forma de hojuelas de grafito tal como se
observé en la muestra Fe40AI5C (% at.) producida por colada convencional.

Fed0AISC (% at.) (12, 16 ms ™) + T.T. 500 °C/48 hrs.

' + Fe AIC,
| * FeAl (B2)
m
= |(b) FedDAISC I_

S 4 & '
Etiﬁms},_ ll, rtii .
- W*h}w#ﬂww
‘0
=
@
—
=
(a) FedoAlSC :
(12ms") | * B . .

! G I - | S | g T I I ' | LA | i ; TR N |
10 20 30 40 S50 &0 70 80 90 100 110 120
26 grados

Figura 6.3.20 Patrones de difraccion de rayos x de las cintas metalicas de composicion Fe40AI5C (% at.), producidas a
12y 16 ms™; con tratamiento térmico de 500 °C / 48 hrs.
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Se puede aseverar con mucha certeza que la precipitacion de carbono en forma de hojuelas de
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grafito, se efectia mediante un mecanismo de difusion del C desde sitios intersticiales hacia sitios
de la matriz FeAl en donde se forman cumulos en forma de hojuelas. Sin embargo, la baja
temperatura de tratamiento térmico (500 °C / 48 hrs.) no indujo difusion alguna de este elemento
por activacion térmica, no obstante del largo tiempo del tratamiento.

6.3.2.1. Parametros de red de las cintas metalicas de composicion Fe-40Al, Fe-40AI-5Cr y
Fe-40AI-5C (% at.), producidas por solidificacion rapida y tratadas térmicamente.
La figura 6.3.21 muestra los parametros de red correspondientes a las cintas de aleacion binaria

Fe40Al con tratamiento térmico prolongado a 500°C/48 hrs. En donde se pueden observar
parametros de red en el rango de 2.893 a 2.9 A, que son valores un poco inferiores que las
magnitudes de constante reticular obtenidas para las cintas de aleacion binaria recién producidas,
cuyos valores fluctuaron de 2.897 a 2.9 A. En donde la invariabilidad de la constante de red
después del recocido prolongado, puede ser debido a que no se elimino la cantidad suficiente de
vacancias sobresaturadas o retenidas como para originar un incremento en parametro de red, tal

17.18) golidificaron

como se ha reportado en previas investigaciones. U. Prakash y colaboradores
rapidamente cintas Fe-Al-Cr en el rango de composicién de 50 a 80 % at. Fe y 0 a 20 % at. Cr,
mediante melt spinning utilizando una velocidad periférica de rueda de acero de 24 ms™ para
después tratar térmicamente las cintas mediante un enfriamiento desde 1273 K durante un periodo
de 48 hrs. Ellos no observaron una variacion de la constante reticular (2.8902 A) después del
tratamiento térmico en las cintas de aleacion binaria Fe40Al (at. %).
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: : — 2891
b Fed0aIscr (at %)
L W < 2880
L -+ 2.889
L u - 2.888

‘u —

] =

| ] 2.887

$E

w o

a5 i ) )

E®

a ;| !

E E | FedDAl (aL %) bt - 2.900

5 <

[t

L]

o
L - 2.898
L - 2,896
- o {2804

J!.. - L = S E—

12 16 20
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Ias cintas FeAl y FeAlCr tratadas termicamente a S00°C/48 hrs

Figura 6.3.21 Parametros de red de las cintas metdlicas Fe-40Al y Fe40AI5Cr (% at.) con tratamiento térmico a 500°C /
48 hrs, producidas mediante melt-spinning a distintas velocidades de rueda (12, 16y 20 ms™).
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De la misma manera, la figura 6.3.21 muestra los parametros reticulares de las cintas FeAICr
tratadas térmicamente a 500°C / 48 hrs, cuyos valores fluctuaron dentro de 2.887 a 2.89 A, que
son valores casi iguales a los determinados en las cintas ternarias intermetalicas FeAlCr recién
producidas, cuyos valores abarcaron el rango de 2.889 a 2.893 A. En donde esta constancia del
parametro de red después del tratamiento térmico prolongado se puede deber a que durante el
recocido el Cr se difundié preferencialmente a través de la subred ocupada por los atomos de Al;
sin embargo después del tratamiento térmico ocurri6 una disminucién en concentracion de
vacancias, debido a que la dureza disminuyo después del recocido, tal como se muestra en la
tabla 6.3.3. Pero como hubo un decremento en defectos puntuales, la constante de red deberia de
haberse incrementado; sin embargo, no se incremento debido al caracter complejo de los defectos

47, 66))

puntuales (defectos triples, y defectos anti sitio ¢ que probablemente se generaron después

del tratamiento térmico prolongado a baja temperatura.

De la misma manera, en la figura 6.3.22 y tabla 6.3.2 se exhiben las constantes de red
correspondientes a las cintas FeAlC tratadas térmicamente, en donde se muestran las constantes
reticulares correspondientes a la fase FeAl-B2 y a la fase perovskita, las cuales fueron detectadas
mediante difraccion de rayos X, ver figura 6.3.20. En donde las valores correspondientes a la
estructura cubica B2 fueron 2.8966 y 2.8902 A para las velocidades tangenciales de rueda de 12 y
16 m/s respectivamente. Para la fase cubica perovskita, sus constantes de red fueron 3.74 y 3.72
A para las velocidades de rueda de 12 y 16 ms™ de manera respectiva. En donde la disminucion
del parametro de red correspondiente a la fase B2 después del recocido prolongado, puede estar
relacionado a la formacién de defectos complejos vacancia-carbono ©¢” después del recocido. De
manera similar, las constantes de red de la fase perovskita después del tratamiento térmico
prolongado resultaron menores en comparacion con las cintas FeAlC recién producidas. En donde
este comportamiento puede estar vinculado a la variacion de la concentracién de C en el carburo
ternario, lo cual se origino por un mecanismo de difusion desde los sitios ocupados por el C en el
carburo ternario k-Fe3;AlIC4 hacia la matriz FeAl o de la matriz B2 al carburo k para dar origen al
agrandamiento 6 incremento de la fraccién volumétrica de la fase dura de carburo. La deduccién
anterior se basa en el incremento de dureza observado en las cintas FeAIC después del recocido

#49) que tanto la resistencia como la

prolongado, ver tabla 6.3.2, debido a que se ha reportado
dureza en los materiales reforzados con carburo varian con el tamaro y fraccién volumétrica del
precipitado. Ademas otro factor que pudo haber contribuido en este caso al endurecimiento, es la

formacion de complejos vacancia-carbono.
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Cintas de aleacion ternaria FeAlC,

3.744
3.742
3.740
3.738
3.736
3.734
3.732
3.730
3.728
3.726
3.724

2.897
2.896
2.895
2.894
2.893
2.892
2.891

Parametro de red "a" (Angstroms)

2.890 |

tratadas térmicamente a 500 °C/48 hrs.

*

Fase Fe AIC

Fase FeAl (B2)

*

I
1200

1
1600

aleaciones ternarias FeAIC producidas por
solidificacion rapida a distintas velocidades.

Figura 6.3.22 Parametros de red de las cintas metdlicas Fe40AI5C (% at.) con tratamiento térmico a 500°C / 48 hrs, en

donde se muestran valores para las dos fases encontradas: FeAl-B2 y FesAlCo5

Tabla 6.3.2 Parametros de red para las cintas metalicas de composicion Fe-40Al y Fe-40AI-5Cr, Fe-40AI-5C

(% at.) con tratamiento térmico a 500°C durante 48 hrs.

Velocidad tangencial Parametro
Composicion de la de rueda empleada Fases (%) de red (A)
aleacion, (% at.) mediante la técnica de °
melt-spinning (m/s)
12 FeAl-B2 2.89354
Fe-40Al 16 FeAl-B2 2.9
20 FeAl-B2 289452
12 FeAl-B2 2.88747
Fe-40AI-5Cr 16 FeAl-B2 2.88817
20 FeAl-B2 289002
Fe-40AI-5C 12 FeAl-B2 70.62 2.89663
12 FesAlCq s 29.37 3.742
Fe-40AI-5C 16 FeAl-B2 72.33 2.8902
16 FesAlCq s 27.66 3.72508
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6.3.3. Caracterizacion microestructural mediante MET de las aleaciones FeAlCr y FeAIC
producidas por solidificacion rapida con tratamiento térmico a 500 °C / 48 hrs.
a) Caracterizacion microestructural mediante MET de la aleacion Fe40AI5C (% at.)

Figura 6.3.23 (a) Micrografia electrénica de transmisién a 15 kX a la cinta de aleacién Fe-40AI-5C recién producida
mediante “melt spinning” a 1600 RPM (16 m/s), (b) patrén de difraccién de electrones de la misma
aleacion con eje de zona [1, -3, 2].

En la figura 6.3.23 (a) se muestra una micrografia electrénica de transmisiéon de la cinta de
aleacién FeAlC producida por solidificacién rapida.

En donde se puede observar micro porosidad triangular (v) que se origin6 por la aglomeracion de
vacancias, con un tamano fluctuando entre los 300 y 400 nm.

Asi mismo, en la figura 6.3.23 (a) se observan precipitados (P) distribuidos en la matriz
intermetalica FeAl, que de acuerdo a los resultados de los analisis de DRX y difraccion de
electrones, corresponden al carburo FezAlC,. La figura 6.3.23 (b) muestra un patron de difraccién
de electrones de la aleacion mostrada en el inciso a. En donde se pueden observar los puntos de
difraccidén indexados correspondientes a los planos (111) y (310) con un eje de zona [1,- 3,2].

De la misma forma, la figura 6.3.24 muestra un patron de difraccion de electrones
correspondientes a la fase FezAlC,, orientado también con un eje de zona [1,-3,2], obtenido
mediante un software de cristalografia (Carine v3.1). Se puede observar una idéntica concordancia
del patrén de difraccion obtenido experimentalmente mediante la técnica de MET, con el patrén de
puntos obtenido mediante simulacién por computadora.

En la figura 6.2.33 se presenta la celda unitaria correspondiente a la fase Fe;AIC con una
estructura cristalina tipo CaOsTi, simbolo de pearson (CP5) y grupo espacial Pm3m, con los
atomos de aluminio ocupando las aristas de la celda cubica tetragonal, los atomos de hierro
situados en las caras y el carbono en el centro de la celda unitaria.
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Zone axis : [1,-3,2] 444

Figura 6.3.24 Patron de difraccion de puntos correspondiente a la fase FesAlC con eje de zona [1-32], simulado
mediante el software CARINE.

®3 'y D. G. Morris solidificaron rapidamente una cinta de

De manera semejante, M. A. Morris
aleacién Feg;3Al34Cs ( at. %) empleando la técnica de melt spinning con una velocidad de rueda de
26 ms” para obtener cintas de 3 mm de ancho y 26-30 ym de grueso. Ellos analizaron
cristalograficamente este material y encontraron una estructura cubica B2 en la matriz con un
parametro de red de 3.04 A, correspondiente al patron de difraccidon mostrado en la figura 6.3.25
(b) en donde también se muestran los patrones de difraccién de las particulas de segunda fase
presentes en la aleaciéon. Los cuales resultaron corresponder a la estructura cubica compleja
perovskita con un parametro de red de a = 3.97 A. De manera similar, en las cintas de aleacion
ternaria FeAIC producidas en el presente trabajo, el parametro de red correspondiente a la
estructura cubica B2 resulto de 2.902 A, lo cual puede estar asociado a la enorme retencion de
vacancias térmicas. En lo que respecta a la constante de red de la fase perovskita resulto menor
que el determinado por M. A. Morris ® y cols., lo cual se debe a la diferencia en concentracién de
carbono en el carburo ternario.

500 nm | *

B

Figura 6.3.25 (a) Distribucion de particulas FesAIC, en la cinta de aleacion FeesAlssCs ( at. %) recién producida ©®, (b)
patrones de difraccion correspondientes a las fases FeAl-B2 y FesAlCx.
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Se puede observar que los patrones de difraccién obtenidos por M. A. Morris y colaboradores
correspondientes a la fase perovskita son iguales al obtenido en el presente trabajo, ver figura
6.3.23 (b); Asi mismo, se observa una buena consistencia con el patrén de difraccion simulado
mediante el software CARINE, ver figura 6.3.24.

c) Caracterizacion microestructural mediante MET de la aleacion Fe40AI5Cr (% at.)

(210) G2
L]

{101} G1 [310) G2

(211) G2
'
. .

(111) G4

(101} &1

Figura 6.3.26 (a) Micrografia electrénica de transmisién a 50 kX a la cinta de aleacién Fe-40AI-5Cr recién producida
mediante “melt spinning” a (16 m/s), (b) patrén de difraccion (PD) de electrones de la regién mostrada en (a).

La figura 6.3.26 (a) muestra una micrografia electronica de transmision, en donde se observan dos
granos separados por una frontera limpia de precipitados, asi mismo un grano exhibe una gran
cantidad de dislocaciones en forma de madejas, dislocaciones en forma de anillo (loops) y
arqueadas 6 dobladas. Complementariamente, la figura 6.3.26 (b) muestra el patrén de difraccion
de electrones del area mostrada en la micrografia que abarca los dos granos. En el PD se
observan con claridad los puntos de difraccién correspondientes a cada grano denotados por G1 y
G2 (grano 1y grano 2) respectivamente. En donde un grano fue observado con el eje de zona [1-
31] y el otro con el eje de zona [-12-1].

De la misma manera, en la figura 6.3.26 (a) se muestra una elevada densidad de dislocaciones, en
donde el origen de estos defectos lineales se explica en el parrafo siguiente.

Mediante la aplicacién del tratamiento prolongado a baja temperatura, las vacancias inicialmente
se agrupan y pueden ser atrapadas por dislocaciones, y ademas pueden contribuir al escalamiento
de dislocaciones. Como una etapa final del agrupamiento, se pueden formar madejas con
dislocaciones arqueadas o circulares (loops) mediante el colapso de agregados de vacancias
planares. En donde estas madejas de dislocaciones son del tipo movil, las cuales crecen mediante
la incorporacién de nuevas vacancias. La superficie de area de las madejas es aproximadamente

proporcional a la concentracion de vacancias involucrada.
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La retencion de una considerable concentracion de vacancias, aun después de un enfriamiento
relativamente lento, después de un recocido a elevada temperatura, y su efecto sobre las
propiedades mecéanicas fue notado por vez primera en 1989 ©®.

% removeria la mayoria de

Se mostro después que un recocido prolongado a baja temperatura
estas vacancias, para producir madejas de dislocaciones <100> arqueadas y/o circulares (loops)
®9 'y de esta manera permitir que las propiedades mecanicas intrinsecas de la aleacion FeAl

pudiesen ser observadas.

(210) G1
™ ) (222) P

{1ﬁ1} P

(111) G1
®

(110) G2

{16‘7] P

40 kKX 120 kv

Figura 6.3.27 (a) Micrografia electronica de transmision de la cinta de aleacion Fe-40AI-5Cr recién producida mediante
“melt spinning” a (16 m/s), (b) patron de difraccién (PD) de electrones de la regiéon mostrada en (a).

La figura 6.3.27 (a) muestra una micrografia electronica de transmision, en donde se observan dos
granos separados por una frontera limpia de precipitados, asi mismo un grano exhibe
dislocaciones rectas y dislocaciones en forma de anillos muy pequerios (L-loops). Asi mismo se
muestran precipitados (P) alineados en linea recta, que de acuerdo al patron de difraccidén
mostrado en la figura 6.3.27 (b), le corresponden los planos (222), (-101) y (10-1). Los cuales
corresponden al precipitado Cr,Al. De la misma manera se observan interacciones dislocacion
precipitado y un incremento en densidad de dislocacién, también se pueden observar
dislocaciones arqueadas, ver figuras 6.3.26 y 6.3.27 (a).

Complementariamente, la figura 6.3.27 (b) muestra el patron de difraccién de electrones del area

mostrada en la micrografia que abarca los dos granos.
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En el PD mostrado en la figura 6.3.27 (b) se observan con claridad los puntos de difraccion
correspondientes a cada grano denotados por G1 y G2 (grano 1 y grano 2) respectivamente. En
donde un grano fue observado con el eje de zona [-12-1] y el otro con el eje de zona [02-2].

(20.35) v colaboradores solidificaron rapidamente cintas de aleacion Fe40.4Al,

T. Haraguchi
Fe44.9Al y Fe50AIl (at. %) y posteriormente recocieron las cintas a 723 K durante 24 hrs. Ellos
observaron que la densidad de dislocaciones y mesoporos crecieron de manera independiente del
contenido de Al con la aplicacion del tratamiento termico a baja temperatura. Ademas observaron
que el tamano de poro y densidad de dislocaciones crecia con el incremento de concentracion de
Al, en donde la mayoria de las dislocaciones en las cintas recocidas correspondian al tipo <111> de
manera independiene al contenido de aluminio, de la misma manera que en las cintas recien
solidificadas.

En las figuras 6.3.26 y 6.3.27 (a) se observan que las zonas cercanas a los limites de grano estan
libres de rasgos microestructurales, lo cual implica que una porcion de las vacancias
sobresaturadas fue absorbida mediante las fronteras de grano durante el recocido.

Las dislocaciones en las cintas recien producidas, tambien se ha sugerido que se comportan como
depositos de vacancias durante el envejecido, lo cual da origen a cambios microestructurales
debido la escalamiento de dislocaciones. Esto originaria una gran cantidad de diloslocaciones
<100> despues del recocido prolongado.

La figura 6.3.28 (a) muestra una micrografia electrénica de campo oscuro correspondiente a la
cinta Fe40AI5Cr recocida a 500 °C / 48 h, y la figura 6.3.28 (b) muestra una micrografia electrénica
de campo claro correspondiente a la region mostrada en (a). En el campo claro se pueden
observar dislocaciones circulares (L — loops), asi como tambien dislocaciones arqueadas e
interaccion dislocacion-precipitado. En el campo oscuro mostrado en 6.3.28 (a) se pueden
observar precipitados (P) puntos blancos, asi mismo algunas dislocaciones en madejas y
arqueadas. En donde los precipitados (P) corresponden a la fase Cr,Al, la cual fue identificada
mediante el patron de difraccion de electrones mostrado en 6.3.27 (b)

En donde la formacion de precipitados Cr,Al tuvo origen mediante la nucleacién heterogenea,

debido a que la nucleacion en solidos y en liquidos es casi siempre heterogenea 2.
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Algunos sitios propicios para la nucleacion son los defectos en no equilibrio, tales como las
vacancias en exceso, las dislocaciones, fronteras de grano, fallas de apilamiento, inclusiones y
superficies libres, todas estas incrementan la energia del material. Por lo tanto, la alineacion de
precipitados con las dislocaciones mostradas en la figura 6.3.28 (a) y (b) se debe a que las
dislocaciones sirvieron como sitios de nucleacién de los precipitados Cr,Al. Ademas las vacancias
en exceso pueden ayudar a la nucleacion al promover el incremento de la difusion de elementos

de soluto, o mediante una liberacién de diferencia de energias de deformacion.

-y

Figura 6.3.28 (a) Micrografia electrénica de transmisién de la cinta de aleacion Fe-40AI-5Cr producida mediante “melt
spinning” a (16 m/s) y tratada térmicamente, (a) campo oscuro, (b) campo claro.
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6.3.4. Propiedades Mecanicas de las Cintas Metalicas producidas por solidificacion rapida
con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs.
6.3.4.1 Micro dureza en las cintas Fe-40Al y Fe-40AI-5C (% at.), con tratamiento térmico a 500
°C /48 hrs.

Las cintas intermetalicas de composicién Fe-40Al (% at.) sufrieron una considerable reduccion en
micro dureza después del tratamiento térmico a baja temperatura (500 °C / 48 hrs.). Las cintas
FeAl producidas a 12 m/s sufrieron una disminucién en micro dureza de (423 a 289 VPN), que
representa un decremento de 31.67 %. De manera similar, las cintas Fe-40Al producidas a 16 m/s
se ablandaron de (416.9 a 290.5 VPN), que equivale a un 30.31 % de reducciéon. De la misma
manera, las cintas Fe-40Al producidas a 20 m/s experimentaron un ablandamiento originado por el
tratamiento térmico de (425.25 a 292.75 VPN), que representa un 31.15% de pérdida en dureza.
En donde el ablandamiento observado en las cintas de aleacién binaria FeAl para todos los casos,
se debe principalmente a la reduccion de vacancias térmicas. Esta reduccién en dureza después
de la aplicaciéon de tratamientos prolongados a baja temperatura ha sido reportada en varias
investigaciones.

D.G. Morris y M. A. Morris "*"® solidificaron rapidamente dos cintas de aleaciéon Fe35Al y Fe35Al +
0.3% ZrB, empleando la técnica de melt spinning y después las trataron térmicamente a 600 °C
durante una hora. Ellos observaron una disminucién de dureza de 400 a 380 Hv en la aleacion
binaria Fe35Al después del recocido a baja temperatura, de la misma manera la aleacion micro
aleada con 0.3% de ZrB, mostré una disminucién de 535 a 510 Hv. En donde este comportamiento
esta asociado también con la reduccién de defectos puntuales, ademas se puede observar un
endurecimiento por precipitacion en la aleacién con adiciones de ZrB..

'718) 'y colaboradores solidificaron rapidamente cintas de

De la misma manera, U. Prakash !
composicion Fe40Al (at. %) mediante la técnica de melt spinning, empleando una velocidad
periférica de rueda de 24 ms™'. Para después someter a las cintas a un tratamiento térmico a 1273
K /5 min con enfriamiento en horno durante 48 hrs. Ellos observaron una disminucién en micro
dureza (Hv) de 336.2 a 290 kg/mm? En donde este ablandamiento se debe a que durante el
enfriamiento lento en horno se lograron eliminar algunos defectos puntuales.

Para el caso de las cintas de aleacion ternarias de composicion FeAlCr, se observé un
ablandamiento de 23% originado por el tratamiento de reduccién de vacancias de (393.8 a 300
VPN) para el caso de la cinta producida a 12 ms™'. Similarmente, para las cintas producidas a 16 y
20 m/s se registré una disminucién en dureza de 20 y 13.5 % respectivamente.

'718) v colaboradores solidificaron rapidamente cintas de composicion

Similarmente U. Prakash
Fe40AI5SCr y Fe40AI10Cr (at. %) mediante la técnica de melt spinning, empleando una velocidad

periférica de rueda de 24 ms™'. Para después someter a las cintas a un tratamiento térmico a 1273
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dureza (Hv) en la aleacion Fe40AI5Cr, pero en la cinta de aleacion Fe40AI10Cr registraron una
disminucion de 290 a 280 Hv después del tratamiento térmico. En donde este comportamiento
puede ser debido a que durante el enfriamiento en horno no se alcanzo a eliminar las vacancias
retenidas en estas aleaciones ternarias.
Se puede observar en la tabla 6.3.3 que los valores de micro dureza de las aleaciones recocidas
FeAl y FeAlCr no difieren de manera muy significativa en magnitud. De manera similar C. H. Kong
y P. R. Munroe “? midieron la dureza en aleaciones Fe,sAlsoX; (en donde X = Cu, Ni, Co, Mn, Cr,
V, Ti) que habian sido enfriadas desde 950 °C en aire y con un subsecuente recocido a 400 °C /
120 hrs.
Ellos encontraron que las muestras enfriadas en aire exhibieron una dureza similar dentro un
rango experimental de error de (6 %). Para el caso de las muestras recocidas a 400 °C / 120 hrs,
pudieron observar que las adiciones de Mn, Co, Cu y Cr habia poca diferencias en dureza entre
las aleaciones ternarias y la aleacién FeAl. Por lo que estas adiciones no parecen haber afectado
en mayor medida la dureza en equilibrio en FeAl lograda después del recocido prolongado a baja
temperatura, o no parecen haber reducido la retencion andmala de vacancias después del
tratamiento térmico a mayor temperatura.
Para el caso de ensayo de micro dureza Hv en las cintas ternarias FeAlC, se observé un
endurecimiento del intermetalico con la aplicacion del tratamiento térmico. En lo referente a las
cintas FeAIC producidas a 12 ms™ se registré6 un endurecimiento de (599.75 a 609.06 VPN), que
representa un aumento de 1.528 %. De la misma manera, las cintas FeAlC producidas a 16 m/s,
se observo un incremento en micro dureza de 4.66%, de (583.125 a 611.66 VPN), ver tabla 6.3.3.
En donde el endurecimiento observado en las cintas de aleacion ternaria FeAlC resulta
incongruente debido a que deberia ablandarse por la remocion de defectos puntuales. Sin
embargo, el endurecimiento observado puede ser debido a que tanto el grafito que no se habia
alcanzado a disolver en la matriz FeAl 6 que se habia quedado sin contribuir a la formacién de el
carburo k después de la solidificacion rapida, asi como también el carbono disuelto, se disolvié de
una manera intersticial en la matriz FeAl 6 contribuyo a aumentar la fraccion volumétrica de los
precipitados Fe3;AlC, después del recocido prolongado a baja temperatura, produciendo
67) y

colaboradores estudiaron el endurecimiento de una aleacion ternaria Fe40AI0.4C (% at.) después

endurecimiento por solucién o incremento/agrandamiento de la fase k. C. Garcia Oca !

de tratamientos térmicos a elevada temperatura y con la aplicacion de recocidos a baja
temperatura (340 — 430 °C) durante un tiempo de entre 10 min y mas de 2000 min. Ellos
encontraron después de recocer a 430 °C durante 1 hrs, una precipitacion adicional y crecimiento
de particula de la fase k.
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Tabla 6.3.3 Micro dureza Vickers medida en las cintas metalicas FeAl solidificadas rapidamente, con
tratamiento térmico a (500 °C / 48 h)

Composicién de las Velocidad tangencial de
aleaciones rue,da gmpleada me@ar_ﬂe Micro dureza Vickers
(% at.) la técnica de melt-spinning
(m/s)
Fe-40Al 12 289
Fe-40Al 16 290.5
Fe-40Al 20 292.75
Fe-40AI-5C 12 646.125
Fe-40AI-5C 16 614
Fe-40AI-5Cr 12 300
Fe-40AI-5Cr 16 282
Fe-40AI-5Cr 20 328
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6.3.4.2. Ensayos de tension de las cintas Fe-40Al y Fe-40AI-5C (% at.), con tratamiento
térmico a 500 °C / 48 hrs.
La figura 6.3.29 muestra las curvas esfuerzo-elongacion a temperatura ambiente en aire
correspondiente a las cintas de aleacién binaria Fe40Al recocidas a 500°C durante 48 hrs. En
donde se puede observar una disminucion de la ductilidad 3.06 a 1.38 % con el incremento de
velocidad de rueda de 12 a 20 m/s. En donde esta tendencia se debe a que las cintas producidas a
una mayor velocidad de enfriamiento o de rueda, retuvieron una mayor cantidad de defectos
puntuales, por lo que las cintas producidas a menor velocidad de enfriamiento se les logro eliminar
una mayor cantidad de vacancias con el recocido prolongado, resultando en un incremento en

ductilidad.
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Figura 6.3.29 (a) Curva esfuerzo deformacion correspondiente a la cinta de aleacién intermetdlica Fe-40AI-5C (% at.)
(16 m/s) con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs, (b) relacion del esfuerzo de cedencia y de fractura con
el reciproco de la raiz del tamafo de grano.

Asi mismo, despues del recocido prolongado se hizo evidente un significativo incremento en
elongacion de 1.2 a 1.38 % en la aleacion producida a 12 ms™, de 1.9 a 2.7 % en la cinta
producida a 16 m/s y de 2.47 a 3.06 en la cinta producida a 20 ms'. En donde este
comportamiento esta obviamente vinculado a la disminucion de defectos puntuales durante el
recocido a baja temperatura. Este incremento en ductilidad por reduccion de defectos puntuales ha

(70.71.3%) " Asi mismo en la figura 6.3.29 (b) se puede

sido reportado en diferentes investigaciones
observar una relacion aproximadamente lineal del esfuerzo de cedencia y fractura con los tamafos
de grano columnar y equiaxial.

Y. Yang @ 2 y colaboradores observaron una considerable reduccion en ductilidad en un
monocristal Fe40Al recocido por 1 hr a 1173 K seguido de un enfriamiento lento y un subsecuente
recocido a 673 K por 5 dias. Ellos estimaron una concentracion de vacancias de 6.2 x 10° (en

fraccion molar) y 1.3 x 10 despues de los recocidos a 1173 K y 673 K respectivamente.
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Ademas, Yang y colaboradores observaron una reduccion en ductilidad de 6.1 % a 1.7 % en vacio
y de 0.8 % a 0.1 % en aire, con el incremento en concentracion de vacancias de 11.3 x 10 a 6.2 x
10°.

En lo respectivo al esfuerzo de cedencia, este se incremento considerablemente despues del
recocido prolongado en mas de tres ordenes de magnitud. En donde este reforzamiento de las
cintas FeAl puede estar vinculado a un reforzamiento por refinamiento de grano, puesto que el
tamafio de grano se redujo de manera significativa despues del recocido. Para las cintas
producidas a 12 m/s, el tamafno de grano se redujo un ~ 44%, las cintas elaboradas a 16 m/s se
redujeron en un ~38 %, tal como se muestra en las tablas 6.2.1 y 6.3.1.

Otro factor que pudo haber contribuido al notable incremento en esfuerzo de cedencia despues del
recocido, es que las vacancias retenidas mediante el temple o solidificacion rapida migran hacia
las dislocaciones ya sea mediante vacancias aisladas o en grupos y anclan las dislocaciones de
una manera similar al anclamiento logrado por atomos de soluto é particulas de precipitado. Las
vacancias aisladas 6 en grupos pueden existir elasticamente atraidas a las dislocaciones, o de
manera alterna estas pueden ser aniquiladas en las dislocaciones, dando lugar a la formacion de
“ljogs”. Se ha mostrado que los “jogs” actuan como frenos al movimiento de dislocaciones , de tal

manera que esta teoria puede ser usada para explicar el incremento en resistencia observado.
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Figura 6.3.30 Curva esfuerzo deformacion correspondiente a la cinta de aleacién intermetalica Fe-40AI-5C (% at.) (16
m/s) con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs.

En la figura 6.3.30 se muestran las curvas esfuerzo deformacion correspondientes a las cintas de
aleacion ternaria Fe40AISCr tratadas termicamente. En donde se puede observar una disminucion
en elongacion de 3.22 % a 1.174 % con el aumento en velocidad de rueda de 12 2 20 ms™.
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En relaciéon a la ductilidad en las cintas recocidas, ésta resulté un poco mayor para las cintas de
aleacion ternaria FeAlCr en comparacion con la cinta Fe40AIl producida a 12 m/s, sin embargo,
para las cintas producidas a 16 y 20 m/s, la ductilidad resulté menor en las cintas de aleacion
ternaria. En donde el comprtamiento anterior deberia ser inverso, es decir que la adicion de Cr con
un subsecuente recocido deberia haber producido una reduccion de defectos puntuales para haber
incrementado la ductilidad, sin embargo como el Cr ocupa los sitios de subred del Al, entonces
este elemento pudo haber originado un incremento en concentracion efectiva de Al, lo cual daria
origen a una disminucion en ductilidad, puesto que se ha reportado que la ductilidad disminuye
gradualmente en la aleacion FeAl-B2 hasta la composicion estequiometrica.

De la misma manera, la ductilidad global de las cintas recocidas de aleacion ternaria FeAlCr
resultd6 mayor que para las cintas FeAlCr recien solidificadas, lo cual se debe a dos efectos
combinados: a la ocupacion de los sitios vacantes por el cromo y a una reduccion de vacancias
durante el recocido.

En relacion al esfuerzo de fractura de las cintas recocidas, este resulto practicamente igual en las
cintas Fe40AI5Cr producidas a 12 y 16 m/s con valores de esfuerzo de fractura de 155 y 158.03
MPa respectivamente para disminuir notablemente en la cinta producida a 20 m/s con una
resistencia a la rotura de 61.6 MPa.

Se pudo observar tambien una considerable reduccion en la resistencia de fractura y de cedencia
en las cintas recocidas en el sistema de aleacion ternario Fe40AI5Cr en relacion con las cintas de
aleacion binaria FeAl. En donde este comportamiento es debido a la reduccion de vacancias,
debido a que se ha reportado que el esfuerzo de cedencia disminuye de una manera
aproximadamente monotonica con la disminucion en concentracion de vacancias “°, tal como se
ilustra en la figura 1.3.3.2 incluida en el capitulo de revision de literatura.

Asi mismo, se observo un mayor esfuerzo de cedencia y de fractura en las cintas FeAlCr recocidas
en comparacion con las cintas FeAl y FeAICr sin recocer. En donde este comportamiento se puede
deber a que durante el recocido el Cr se difundio aleatoriamente en el interior del material, asi
como tambien a la superficie para formar una capa pasiva en la superficie del material para de esta
manera minimizar la fragilizacion del material, resultando en un incremento en las cintas recocidas
Fe40AI5Cr.

La figura 6.3.31 muestra las curvas esfuerzo-deformacién correspondientes a las cintas Fe40AI5C
tratadas térmicamente producidas a 12y 16 ms™. En donde se puede observar una disminucion de
ductilidad de 3.098 a 1.32 % con el aumento de velocidad de enfriamiento 6 de rueda.
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La ductilidad de las cintas recocidas resultd mayor que para las cintas recien producidas, lo cual
puede estar vinculado a dos efectos combinados: en primer lugar, a la reduccion de vacancias
originada por el recocido prolongado y en segundo lugar, a que durante el recocido la adicion de
carbono da lugar a un incremento de la fraccion volumetrica de carburos k, los cuales en una
mayor cantidad, harian mas eficiente el proceso de minimizacion de la fragilizacion ambiental al
proveer de una mayor cantidad de segundas fases que actuan como trampas de hidrégeno, lo cual
se veria reflejado tanto en un incremento en ductilidad como en esfuerzo de cedencia. En donde la
minimizacion de la fragilizacion ambiental mediante la adicion de carbono se ha reportado en
distintos trabajos’" @ .

En cuanto al esfuerzo de fractura de las cintas FeAlC recocidas, resulto tambien mayor en las
cintas recocidas en comparacion con las cintas recien solidificadas. En donde este
comportamiento se debe al incremento en cantidad y tamafo del precipitado k-Fes;AlC, que ocurrio
durante el tratamiento termico prolongado, debido a que se ha reportado un incremento gradual de
esfuerzo de cedencia y de rotura con el incremento de precipitado 2.

Una evidencia indirecta del incremento de fraccion volumetrica de precipitado Kk durante el
recocido, se asocia con el incremento de dureza (Hv) observado en las cintas de aleacion ternaria

FeAlC recocidas, tal como se ilustra en la tabla 6.3.3.

T ] L) T I T I X ] N T < I
400 - —— Feali2TT -

[ ----— FeAl1BTT
350 |

300 -
250 -
200 -

150 -

Esfuerzo (MPa)

100 -

50

0.0 0.5 1.0 1.5 2.0 2.5 3.0 3.5

Deformacion (%)
Figura 6.3.31 Curvas esfuerzo-deformacién correspondientes a las cintas de aleacién Fe40AI5C (% at.) (Producidas a
12 y16 m/s) con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs.
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Tabla 6.3.4 Propiedades mecanicas a tension de las cintas de aleacion intermetdlica con tratamiento térmico a

500°C/48 hrs.

Esfuerzo a la

Esfuerzo de

Aleacién fractura (G) cedencia (o) Elongacion (%) Modo de fractura
MPa MPa

Fe-40Al (12 m/s) 424.5 395.89 3.06 Mixto IG + TG

Fe-40Al (16 m/s) 378.72 371.23 2.76 Mixto IG + TG

Fe-40Al (20 m/s) 215.05 210 1.38 Mixto IG + TG
Fe-40AI-5Cr (12 m/s) 155 151.3 3.22 Mixto IG + TG
Fe-40AI-5Cr (16 m/s) 158.03 1.46 Mixto IG + TG
Fe-40AI-5Cr (20 m/s) 61.62 60 1.174 Mixto IG + TG
Fe-40AI-5C (12 m/s) 381.92 3.098 TG
Fe-40AI-5C (16 m/s) 266.05 1.32 TG®

IG “Modo de falla intergranular; TG *Modo de falla transgranular

TG* : Modo de falla transgranular con apariencia ductil.
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6.3.4.3. Fractografias de las cintas intermetalicas Fe-40Al, Fe-40AI-5Cr y Fe-40AI-5C (% at.)
con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs.

En la figura 6.3.33 se muestra una fractografia correspondiente a la cinta de aleacién Fe-40Al (%
at.) producida a 16 m/s con tratamiento térmico a 500°C / 48 hrs. En donde se observa un modo de
falla predominantemente intergranular tanto en granos columnares como en equiaxiales, asi
mismo se observan escalones de clivaje y lineas 6 patrones de rio, que son un indicativo de la
propagacion de grietas y el deslizamiento en el interior de los granos, en donde estas
caracteristicas constituyen en conjunto la evidencia de deformacién plastica en materiales fragiles.

2E00 ¥
3000 X 56m

Figura 6.3.33 Fractograflas a 1800 X 3500 X y 9000 X correspondientes a la cinta de aleacién Fe-40Al producida
mediante “melt spinning” a 1600 RPM (16 m/s) con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs.

De la misma manera a mayores aumentos (3500 y 9000X) se pueden observar grietas
intergranulares, asi como también micro porosidad triangular originada por la aglomeracién de
vacancias.

De las tres caracteristicas de fractura mostradas en el parrafo anterior, se deduce que durante el
ensayo de tensién, en un principio se formaron las grietas intergranulares debido a la menor
resistencia que ofrecen las fronteras de grano en estos materiales, posteriormente el crecimiento
de las grietas intergranulares origin6 la nucleacion y crecimiento de grietas hacia el interior de los
granos que se hace evidente por la observaciéon de patrones de rio dentro de algunos granos, y
finalmente se originaron los escalones por clivaje por estar los granos orientados de una manera

preferencial para favorecer el deslizamiento.
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J. E. Wittig y colaboradores ©?

produjeron mediante solidificacion rapida cintas de aleacion
intermetalica Fe-39.3Al (% at.) micro aleadas en ppm con los elementos (C, S, Mn, P y Si), ellos
obtuvieron cintas de 64 y 34 um de espesor usando un aparato de melt-spinning con rueda de
acero, en donde después de haber dejado la rueda, las cintas fueron templadas en un bafio de
agua. Posteriormente las cintas metdlicas fueron sometidas a un recocido prolongado a baja
temperatura (500°C / 100 hrs). La figura 6.3.34 muestra las fractografias después del ensayo de

tension.

Figura 6.3.34 Superficies de fractura de las cintas de composiciéon Fe-39.3Al (% at.) recocidas a 500 °C durante 100 h,
fracturadas mediante ensayos de flexion, (a) cinta de 64 ym de espesor, (b) cinta de 34 um de espesor.

J. E. Wittig y colaboradores 2 observaron que el recocido prolongado a 500°C produjo un cambio
significativo en el comportamiento mecéanico, especialmente un incremento en ductilidad en flexion.
En donde este incremento fue relacionado al cambio en modo de falla de intergranular a

%) en donde se adicioné B a una aleacion

transgranular. Similarmente, en otra investigacion
Fe45Al, se observé un clivaje transgranular, pero con la aplicaciéon de un tratamiento térmico a
baja temperatura se torné en un modo mixto de fractura. Por lo que se puede deducir que el C
después del tratamiento térmico precipita a los bordes de grano para reforzarlos y El B después
del recocido prolongado a baja temperatura pierde el efecto reforzador de limites de grano. En
donde la diferencia en los modos de falla reportados por J.E. Wittig ©® y O. Klein ™ en
comparacion con el modo de fractura mostrado en la figura 6.3.33 correspondiente a la aleacion
binaria Fe40Al, deriva principalmente de la ausencia de terceros elementos en esta aleacion.

El modo de fractura se encontr6 ser intergranular para Fe45Al sin alear, sin depender del
tratamiento térmico, mientras que los especimenes Fe-45A1+B que tenian un recocido a baja
temperatura o un enfriamiento lento exhibieron un modo mixto de falla (clivaje transgranular mas
fractura intergranular); sin ninguno de estos dos tratamientos térmicos el modo de fractura fue

totalmente clivaje transgranular 4.

R. A. Rodriguez Diaz. 166



a2

b
e

Capitulo 6 Presentacion y Discusion de Resultados.

En la figura 6.3.35 se muestra una fractografia correspondiente a la cinta de aleacién Fe-40Al (%
at.) recocida 500°C/48 hrs. En esta muestra se puede observar un modo de falla
predominantemente intergranular tanto en granos columnares como en equiaxiales, en la misma
ilustracién se senala la zona chill o la zona en contacto con la rueda durante la solidificacién
rapida, en donde se observan tamarnos de grano de 3 a 5 ym, mientras en la regién de granos con
morfologia columnar, se observa que estos crecen de manera perpendicular y opuesta a la

extraccion de calor.

Figura 6.3.35 Fractografia a 1200 X correspondiente a la cinta de aleaciéon Fe-40Al producida mediante “melt spinning”
a (20 m/s) con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs.

La figura 6.3.36 muestra otra fractografia a mayores aumentos de la aleacion Fe40Al producida a
20 ms™', en donde también se pueden observar escalones de clivaje y grietas intergranulares; por
lo tanto, se puede aseverar que el mecanismo de ruptura es el mismo que el observado en la
aleacion Fe-40Al (% at.) (16 m/s).

Figura 6.3.36 Fractografia a 1600 X correspondiente a la cinta de aleacién Fe-40Al producida mediante “melt spinning”
a 2000 RPM (20 m/s) con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs.

De la misma manera, U. Prakash y colaboradores '"'® solidificaron rapidamente cintas de
aleacién Fe40Al (% at.) producidas a 24 ms™ con un subsecuente tratamiento térmico a 1273 K/ 5
min. Ellos observaron en la superficie de ruptura de estas cintas, un bajo porcentaje de clivaje, aun
cuando el modo de falla fue principalmente intergranular.
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Sin embargo, en las cintas recién producidas observaron menos rasgos de clivaje. Gaydosh y
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Crimp '® también reportaron un gran porcentaje de falla por clivaje transgranular en cintas Fe40Al
y Fe45Al producidas por solidificacion rapida después de un recocido en helio por 1 hrs a 1273 y
1048 K, lo cual fue acompafnado con un incremento en ductilidad en flexion. Ellos relacionaron
estos cambios a una posible segregacion hacia las fronteras de grano, la cual pudo ser suprimida
mediante la solidificacién rapida, pero vuelta a reintroducir después del tratamiento térmico.

La figura 6.3.37 muestra una fractografia a 2000 X perteneciente a la cinta FeAlICr (12 m/s)
recocida a 500°C/48 hrs. En donde se puede observar un modo de ruptura predominantemente
intergranular con un muy bajo porcentaje de falla intergranular que ocurrié en las tres morfologias

presentes en esta aleacion (columnar, chill y equiaxial).

2000 X

20 pum
Figura 6.3.37 Fractografia a 2000 X correspondiente a la cinta de aleacion Fe-40AI-5Cr producida mediante “melt
spinning” a 1200 RPM (12 m/s) con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs.

A mayores aumentos (8000 X), figura 6.3.38, se pueden observar escalones de clivaje (Ec) y
posibles precipitados (P). En esta fractografia casi no se observan grietas intergranulares, por lo
que la adicion del Cr en conjunto con el tratamiento térmico pudieron haber inducido un efecto

positivo al elevar la resistencia de cohesion en los granos.

Figura 6.3.38 Fractografia a 8000 X correspondiente a la cinta de aleacion Fe-40AI-5Cr producida mediante “melt
spinning” a 1200 RPM (12 m/s) con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs.

La figura 6.3.39 muestra una fractografia de la aleacién Fe-40AI-5Cr (% at.) (16 m/s) recocida a
500°C/48 hrs. En donde se observa un modo de falla predominantemente intergranular tanto en

granos equiaxiales como en columnares.
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A mayores aumentos (7500 X), ver figura 6.3.40, se pueden observar escalones de clivaje en un
grano columnar y grietas intergranulares a lo largo de granos columnares, asi como también lineas
y patrones de rio en un grano equiaxial. En donde estas caracteristicas representan que la
orientacion de los granos respecto de la carga axial aplicada durante el ensayo de tensién, juega
un papel relevante en la formacién de patrones de rio y escalones de clivaje de manera

preferencial en unos granos en comparacién con sus adyacentes.

Figura 6.3.39 Fractografia a 3500 X correspondiente a la cinta de aleacion Fe-40AI-5Cr producida mediante “melt
spinning” a 1600 RPM (16 m/s) con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs.

Figura 6.3.40 Fractografia a 7500 X correspondiente a la cinta de aleacion Fe-40AI-5Cr producida mediante “melt
spinning” a (16 m/s) con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs.

De la misma manera en la figura 6.3.41 se muestra una fractografia correspondiente a la cinta de
aleacion Fe-40AI-5Cr (20 m/s) tratada térmicamente, en donde se observa un modo de fractura
predominantemente intergranular en granos equiaxiales y alargados, también se pueden observar
que el porcentaje de area de falla transgranular disminuyo notablemente con el incremento de la
velocidad de enfriamiento. En la figura 6.3.42 un detalle de la fractografia a mayores aumentos
(6000 X), en donde se puede observar la propagaciéon de una grieta en el interior de un grano.
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Figura 6.3.41 Fractografia a 2400 X correspondiente a la cinta de aleacion Fe-40AI-5Cr producida mediante “melt
spinning” a 2000 RPM (20 m/s) con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs.

Figura 6.3.42 Fractografia a 6000 X correspondiente a la cinta de aleacién Fe-40AI-5Cr producida mediante “melt
spinning” a 2000 RPM (20 m/s) con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs.

En las figuras 6.3.43 y 6.3.44 se muestran las superficies de fractura a 8000 X de las cintas de
aleacion Fe-40AI-5C (% at.) con recocido prolongado que fueron producidas a 12 y 16 m/s. En
estas fractografias no se observan claramente definidos 6 delimitados los limites de grano, lo cual
es atribuible a la gran cantidad de particulas de la fase carburo k-Fes;AlC, uniformemente
distribuidos tanto en la matriz como en los limites de grano, lo que determina que este material se
comporte como un material compuesto de matriz intermetalica reforzado con particulas alargadas
de carburo. Por lo tanto, durante el ensayo de tension la falla ocurrié principalmente en las
interfaces matriz-carburo. En donde la anterior aseveracion se basa en la presencia de “surcos “ 6
poros alargados observados en la fractografias, los cudles se observan con una orientacion
preferencial en unas zonas respecto de otras regiones, pero guardando una direccion
preferentemente vertical desde el lado de la cinta metalica que estuvo en contacto con la rueda,
hacia el lado que no tocé la rueda. Por lo que se hace evidente que estos surcos sean la huella de

un carburo alojado en ese lugar de manera previa al ensayo de tension.
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Asi mismo, se pueden observar también precipitados no alargados distribuidos de manera
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uniforme en el compuesto de matriz intermetalica. Sin embargo, no se descarta que existan mas
mecanismos de falla en estos materiales, como deslizamiento, agrietamiento y separacion

intergranular. Por lo que es de esperarse que sea un proceso mas complejo.

Figura 6.3.43. Fractograflas a 2500 X y a 8000 X correspondlentes a la cinta de aleaC|on Fe-40Al-5C producida
mediante “melt spinning” a 1200 RPM (12 m/s) con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs.

Figura 6.3.44 Fractografias a 2000 X y a 8000 X correspondlentes a la cinta de aleacién Fe-40AI-5C producida
mediante “melt spinning” a 1600 RPM (16 m/s) con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs.

La figura 6.3.45 muestra la variacién del porcentaje de area transgranular en funcién de la
velocidad de rueda 6 enfriamiento correspondiente a las cintas de composicién Fe40Al y
Fe40AI5Cr tratadas térmicamente. En donde se observa una disminucion casi lineal de la fraccion
de area transgranular con el aumento en velocidad de rueda. Que es un comportamiento similar al
observado en las cintas recién producidas. Sin embargo la fraccion de superficie transgranular se
incrementd en las cintas tratadas térmicamente, lo cual esta vinculado a que con el recocido se
remueve una cantidad de vacancias proporcional para cada cinta producida a diferente velocidad
de enfriamiento, lo cual produce una disminucion en la resistencia del material en el interior de los

granos produciendo asi una mayor tendencia al clivaje transgranular.

R. A. Rodriguez Diaz. 171



&
<

Capitulo 6 Presentacion y Discusion de Resultados.

-
o

T
Cintas con tratamiento térmico

-
o
L)

= Fed0Al (% at.)
»  Fed0AISCr (3 at.)

Fa—
L
L |

==
P

bl babalaloldolds

(%) Area transgranular

-
ST S I - - I R —

12 16 20
Velocidad de rueda (m/s)
Figura 6.3.45 Porcentaje de area transgranular en funcion de la velocidad de rueda o rapidez de enfriamiento en las
superficies de fractura de las cintas de composicion Fe40Al y Fe40AI5Cr (% at.) tratadas térmicamente.
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7.- Conclusiones.

El tamafno de grano determinado para las cintas metélicas producidas por solidificacién rapida
disminuyo drasticamente en comparacién con los compuestos intermetalicos Fe40Al
producidos por la técnica convencional de vaciado, fluctuando esta reduccion dentro del rango
de 89 % a 97 %.

La indexacion de los patrones de difraccion de rayos x en las aleaciones Fe-40Al y Fe-40AI-5Cr
(% at.) producidas por colada convencional revelaron la existencia principalmente de una
estructura cristalina ordenada tipo B2, sin haberse detectado la presencia de segundas fases.
Mientras que en la aleacibn Fe-40AI-5C (% at.) se detectaron dos fases, una fase
correspondiente a la matriz FeAl (B2) y la otra perteneciente al carburo ternario Fe;AIC.

De acuerdo a los andlisis de difraccion de rayos x aplicados a las aleaciones ternarias FeAICr
en condicién de colada y con tratamiento térmico de homogeneizacién, se puede deducir que
este elemento entra en solucién sélida en la matriz intermetélica de la fase FeAl con estructura
cristalina tipo B2.

Los parametros de red de las cintas Fe40Al y Fe40AI5C solidificadas rapidamente exhibieron
valores superiores que para las mismas aleaciones producidas por colada convencional, lo cual
se debe principalmente a la elevada retencion de vacancias térmicas después de la
solidificacién rapida, ademas de inducir algin grado de desorden en la red.

Las aleaciones ternarias Fe40AI5Cr producidas por colada convencional y solidificacion rapida
exhibieron valores menores de constantes de red que las aleaciones binarias producidas por
ambos métodos, lo cual se puede deber principalmente a que el Cr ocupa los sitios vacantes,
originando una reduccién de vacancias, otra explicacion podria ser que cuando el Cr es
adicionado a Fe40Al podria preferencialmente ocupar la subred de Al para reducir el nimero de
defectos anti sitio de Fe, e incrementar la concentracion efectiva de Fe y originar un decremento
en parametro reticular.

La micro dureza de las cintas de aleacion binaria Fe40Al resulto mayor en un 20 % que las
mismas aleaciones binarias solidificadas convencionalmente, lo cual se debe al endurecimiento
por vacancias, debido a que se generan una gran cantidad de estos defectos mediante la SR.
La dureza de las cintas de aleacion ternaria Fe40AI5Cr solidificadas normal y rapida exhibieron
valores similares. Lo cual esta vinculado a que a pesar de la diferente concentracion de
vacancias térmicas retenidas producidas por las diferentes velocidades de enfriamiento, el Cr
ocupara dichos sitios vacantes originando una reduccién de vacancias y produciendo por

consecuencia un ablandamiento similar en magnitud en ambos métodos de produccién.
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Con respecto a las aleaciones ternarias Fe40AI5C, se observo un incremento en dureza cuando
se empleo la solidificacion rapida en vez de la convencional. Lo cual se debe a que después de
la solidificacién rapida, el carbono contenido en los especimenes dio lugar a la formacion de la
fase dura de carburo k — Fe;AIC, en forma de finas hojuelas distribuidas uniformemente en la
matriz, originando por lo tanto endurecimiento en estas cintas de aleacion ternaria.

Las cintas Fe40Al sufrieron una considerable reduccion de dureza (del orden de 30 %) después
del recocido prolongado a 500 °C / 48 h. En donde el ablandamiento observado en las cintas de
aleacion binaria, se debe a la reduccion de vacancias térmicas.

Las cintas Fe40AI5SCr también sufrieron un ablandamiento después del recocido prolongado
aunque en menor proporcion que el observado en las cintas de aleacion binaria. Lo cual se
debe a una subsecuente remocidn de vacancias térmicas retenidas.

Las cintas Fe40AIC se endurecieron levemente después del recocido prolongado, lo cual puede
estar vinculado a que el carbono produjo endurecimiento por solucidén solida 6 un incremento o
agrandamiento de la fase k — Fe;AIC,.

En relacion a los ensayos a tension de las cintas de aleacion binaria Fe40AIl, se observé un
incremento en esfuerzo de cedencia y fractura con el aumento de velocidad de rueda 6
velocidad de enfriamiento a la que fueron producidas las cintas, pero a expensas de una
disminucion paralela de la ductilidad. En donde este comportamiento estda vinculado al
endurecimiento inducido por la elevada retencion de vacancias térmicas que se origina con
velocidades de enfriamiento mayores.

Las cintas de aleacién ternaria Fe40AI5Cr recién solidificadas, exhibieron valores superiores de
resistencia a la fractura y menor ductilidad que las cintas de aleacién binaria FeAl recién
solidificadas, lo cual se debe principalmente al incremento de la concentracion efectiva de Al
mediante la adicion de Cr.

Los ensayos de tension efectuados en las cintas FeAlC solidificadas rapidamente resultaron en
un drastico incremento en esfuerzo de fractura con una simultanea reduccion de ductilidad. En
donde este comportamiento es debido a la precipitacién de la fase k en la matriz FeAl. Debido a
que es bien sabido que los carburos actian como fases reforzados en los compuestos
intermetalicos.

Para velocidades de deformacion similares, algunas de las cintas FeAl solidificadas
rapidamente exhibieron valores mayores de ductilidad a tensién en comparacion con aleaciones
FeAl provenientes de colada, extruidas y producidas por solidificacion rapida que fueron
producidas y ensayadas en trabajos previos de investigacion.

R. A. Rodriguez Diaz 176



B i
L LA
: d

N— Capitulo 7 Conclusiones

Aun cuando se han reportado escasamente valores de ductilidad en aleaciones Fe40AI5Cr en
condicién de colada y extruidas, de manera similar algunas de las cintas FeAlCr solidificadas
rapidamente (12 m/s) exhibieron valores mayores de ductilidad a tensién en comparaciéon con
aleaciones FeAl provenientes de colada, extruidas y producidas por solidificacién rapida que
fueron producidas y ensayadas en trabajos previos de investigacion.

Los ensayos de flexiobn de las cintas de aleacion binaria FeAl solidificadas rapidamente
exhibieron valores mayores de ductilidad a flexién en comparacion con los escasos reportes de
ductilidad a flexion realizados en el pasado a cintas de aleacion binaria FeAl producidas por
solidificacién rapida. En donde vale la pena resaltar que hasta la fecha no se han reportado
ductilidades a flexion de cintas de aleacion ternaria Fe40AI5X (X = Cr, C).

Asi mismo, despues del recocido prolongado se hizo evidente un significativo incremento en
elongacion en las cintas de aleacion binaria Fe40Al. En donde este comportamiento esta
obviamente vinculado a la disminucion de defectos puntuales durante el recocido a baja
temperatura.

En lo respectivo al esfuerzo de cedencia, este se incremento considerablemente despues del
recocido prolongado. En donde este reforzamiento de las cintas FeAl puede estar vinculado a
un reforzamiento por refinamiento de grano, y a que las vacancias retenidas mediante la
solidificaciéon rapida migran hacia las dislocaciones y anclan las dilocaciones de una manera
similar al anclamiento logrado por atomos de soluto 6 particulas de precipitado.

Para las cintas Fe40Al producidas a 16 y 20 m/s, la ductilidad resulté menor que en las cintas
Fe40AI5Cr. En donde este comportamiento anterior deberia ser inverso, sin embargo como el
Cr ocupa los sitios de subred del Al, entonces este elemento origind un incremento en
concentracion efectiva de Al, lo cual origin6 una disminucion en ductilidad, puesto que la
ductilidad disminuye gradualmente en la aleacion FeAl-B2 hasta la composicion
estequiometrica.

La ductilidad de las cintas recocidas FeAlC resulté mayor que para las cintas recien producidas,
lo cual puede estar vinculado en primer lugar, a la reduccion de vacancias originada por el
recocido prolongado y en segundo lugar, a que durante el recocido la adicion de carbono da
lugar a un incremento de la fraccion volumetrica de carburos Kk, los cuales en una mayor
cantidad, harian mas eficiente el proceso de minimizacion de la fragilizacion ambiental.

De manera global se observo una mayor ductilidad en las cintas recocidas en comparacion con
las cintas solidificadas rapidamente, asi mismo el esfuerzo de cedencia y de rotura resulto
mayor en las cintas Fe40Al y Fe40AI5C en comparacion con las cintas sin recocer. Sin embargo
el esfuerzo de cedencia y de rotura en las cintas FeAlCr diminuyeron despues del recocido.
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Apéndice A-1

Procedimiento de calculo de la velocidad de enfriamiento durante la solidificacion rapida en
funcion del espesor y composicion quimica de las cintas metalicas, asi como también de la
velocidad tangencial de rueda de cobre (melt-spinning).

Para calcular la velocidad de enfriamiento se considera una geometria que adopte la forma de una
placa rectangular, debido a la semejanza con las cintas metdalicas producidas en el presente
trabajo por solidificacion rapida mediante la técnica de melt-spinning, La figura A1 muestra de
manera esquematica, la forma en que procede el enfriamiento y la solidificacion en una placa

rectangular vista de manera lateral.

Enfriamiento Solidificacion

X dX

— — —_— -—

«— — —_— —

— — R «— |5]| L

L L — L

«— — —_— —

— e — e

z 2Z z

Figura A1 Enfriamiento y solidificacién de una placa rectangular (vista lateral).

En la figura se muestra una placa con caras paralelas de espesor “z” la cual pierde calor por una
cara, 6 equivalentemente una placa rectangular de caras paralelas de espesor “2z” perdiendo calor
desde ambas caras.

Se asume que el calor es perdido en cada caso a una velocidad gobernada por el coeficiente de
transferencia de calor “h” hacia los alrededores a la temperatura Ta. Se supone que la temperatura
uniforme inicial de la fundicion es Tg y se asume que se congela al alcanzar la temperatura Te. Se
asume inicialmente que h es suficientemente bajo para asegurar que la temperatura permanezca
esencialmente uniforme a través de la placa, es decir se aplican las condiciones newtonianas.
Para evaluar la velocidad de enfriamiento “€” a la temperatura “T”, se iguala el calor especifico
liberado durante un pequefio decremento de temperatura &T, al calor removido en un tiempo

correspondiente a &t, es decir:
cpV(dT) =hA,(T —T,)ot
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En donde:

C : Calor especifico del solido

p: densidad.

V: Volumen

0 T: Incremento de temperatura.

Ao: Area superficial que pierde calor.

h: coeficiente de transferencia de calor.

d t: incremento correspondiente de tiempo.

Debido a que el mecanismo principal de disipacién de calor que ocurre durante el proceso de
solidificacién rapida se efectia del metal fundido hacia la superficie chill de la rueda de cobre,
entonces ocurre conduccion de calor a través de una capa delgada de gas entre el metal fundido y
la superficie chill, lo cual resulta en:

h=K/o i

En donde K es la conductividad de la pelicula y ”0” su espesor. Para una pelicula de aire de
espesor de 0.5 pm, esto resulta en una h ~ 0.1W/mm°K la cudl es tipica de mediciones
experimentales para contacto con superficies chill que ademas es peculiar para la mayoria de los
métodos de solidificacion rapida.

Las consideraciones anteriores conllevan a la siguiente expresion para calcular la velocidad de

enfriamiento ¢:

e= 2 = Bi(4,V) m
Endonde B, =(T, —T,)/(cp) v
y

?/0 =1/Z para una placa rectangular. v

Para proceder con el calculo de la velocidad de enfriamiento en las cintas metalicas producidas en
el presente trabajo a distintas velocidades tangenciales de rueda (12, 16 y 20 m/s), se procedi6
inicialmente a medir los espesores de las cintas metdlicas a partir de las micrografias dpticas o
electronicas, los valores de los espesores se muestran en la tabla A1, de estos espesores se
determina z para cada cinta metélica. Los valores empleados en el presente trabajo para calcular
primero B, para después calcular la velocidad de enfriamiento €, son:

Te= 1673 °K, Temperatura aproximada de congelacion.
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Ta =293 °K, Temperatura de disipacion de calor a los alrededores.

¢ = 0.82 w-seg/gm°K, calor especifico a 1673 °K del intermetalico FeAl

p = 0.00595 gm/mm?®, densidad del compuesto intermetalico FeAl

h = 0.1 wmm?K

En la tabla A1 se muestra la secuencia de célculo efectuada mediante la ecuacién iii, con el objeto
de determinar la velocidad de enfriamiento en funcién del espesor, composicion quimica y
velocidad tangencial de rueda a la cudl fue producida la cinta metélica.

Tabla A1 Secuencia de calculo para determinar la velocidad de enfriamiento, en funcién de el
espesor, composicion quimica y velocidad tangencial de rueda, en las cintas metalicas.
osposer 9%os0T Z090 (1) ()¢ (i
Cintas recién producidas
FeAl1200 79.34 0.07934 0.03967 25.2079657 7.154 x 10°
FeAl1600 51.49 0.05149 0.025745  38.8424936 1.102 x 10°
FeAl2000 40.9163 0.0409163  0.02045815 48.8802751 1.387 x 10°
FeAlCr1200 75.91 0.07591 0.037955  26.3469898 7.478 x 10°
FeAlCr1600 50.47 0.05047 0.025235  39.6275014 1.125x 10°
FeAlCr2000 36.42 0.03642 0.01821 54.9148819 1.559 x 10°
Cintas metalicas con tratamiento térmico a 500°C/48 hrs.
FeAl1200 52.97 0.05297 0.026485 37.7572210 1.072 x 10°
FeAl1600 44.81 0.04481 0.022405 44.6328944 1.267 x 10°
FeAl2000 37.13 0.03713 0.018565  53.8647993 1.529 x 10°
FeAlCr1200 86.44 0.08644 0.04322 23.1374363 6.567 x 10°
FeAlCr1600 56.44 0.05644 0.02822 35.4358610 1.006 x 10°
FeAlCr2000 20.1677 0.0201677 0.01008385 99.1684723 2.815x 10°

Se puede observar en la tabla A1 que la velocidad de enfriamiento aumenta con el aumento de la
velocidad tangencial de la rueda y disminuye con el incremento del espesor de las cintas
metdlicas, observandose esta tendencia tanto en las cintas metélicas de aleacién binaria FeAl
como en las de aleacion ternaria FeAlCr, asi como también en las cintas metdlicas tratadas
térmicamente. Se puede observar a mayor detalle en las figuras A2 y A3 las tendencias
comentadas en el parrafo anterior, ademas se cumplen también para las muestras tratadas
térmicamente a 500°C/48 hrs.
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"SR : Solidificacion Rapida
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Figura A2 Espesor (um) de las cintas metalicas Fe-40Al (at. %) y velocidad tangencial de la rueda giratoria de cobre en
funcién de la velocidad de enfriamiento.
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Figura A3 Espesor (um) de las cintas metdlicas Fe-40AI-5Cr (at. %) y velocidad tangencial de la rueda giratoria de
cobre en funcién de la velocidad de enfriamiento.
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