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CAPITULO 1
INTRODUCCION

La sintesis de materiales por molienda de alta energia a partir de polvos, inicialmente fue
desarroltada por John Benjamin y colaboradores en la International Nickel Company a finales de
los afios 60. Durante estos primeros trabajos se encontré que un métedo, llamado aleacién
mecnica, permitia realizar la sintesis de aleaciones y compdsitos que no podian obtenerse por
métodos convencionales. Especificamente se produjeron con éxito dispersiones uniformes de
particulas finas (ALOs, Y,0;, ThOz)-en superaleaciones base niquel, asi como la incorporacién
de elementos aleantes reactivos, como el titanio, dejando en claro que la aleacién podia ocurtir a
nivel atémico durante el proceso de molienda con bolas. Benjamin y colaboradores también
exploraron la sintesis de ofros materiales, por ejemplo las soluciones sélidas y sistemas
inmiscibles y puntualizaron gue la aleaciébn mecdnica, en adicién a la sintesis de aleaciones
endurecidas por dispersion, podia producir compositos de matriz metalica, compuestos y nuevos
materiales con propiedades tinicas. Sin embargo, la mayor aplicacidn hasta ¢l momento ha sido la
produccién de aleaciones endurecidas por dispersién de éxidos (ODS).

La investigacion fundamental se ha concentrado por algunos afios en las aleaciones ODS. Sin
cmbarge, a principios de los ochenta aumenté el interés en el procese de aleacion mecinica como
un método para procesos fucra del equilibrio, parcialmente debido al descubrimiento de que se
podian producir aleaciones amorfas por aleacién mecanica, y al renovado interés en compuestos
intermetalicos y de otros materiales que eran dificiles de sintetizar por técnicas de procesamiento
convencional (Koch y colaboradores, 1993). |

Este trabajo estd enfocado a la aleacién mecénica de hierro ¥ aluminio tratando de cubrir los
aspectos generales y basicos en el desarrolio ¢ investigacién de su produccién y propiedades
inctuyendo microestructura y estabilidad térmica.

Los objetivos de este trabajo son:

Establecer las condiciones requeridas para alear mecinicamente al Fe y al Al, incluyendo el
tiempo minimo de molienda requerido para tal efecto.

Establecer el efecto dei contenido de soluto sobre el tamafio de grano presente en los polvos

obtenidos.

Proponer una expresiébn que caracteriza la cinética del proceso de aleaci6én mecanica en las

condirinnes haio estudia



CAPITULO 2

2.1, — Materiales nanocristalinos

Los materiales cristalinos de tamafio nanométrico - referidos como materiales nanocristalinos —
son materiales policristalinos con granos de un tamafio muy pequefio, alrededor de 2 a 10 nm de
didmetro (como referencia podemos indicar que el hierro tiene una estructura cristalina cubica
centrada en ¢l cuerpo con una longitud axial a=2.87 A). Ellos contienen por tanto una gran 4rea
de limite de grano de alto angulo, orientados de manera aleatoria. Los primeros materiales
nanocristalinos fueron producidos por evaporacion del material en una atmésfera de gas noble de
alta pureza seguida por condensacion ¥ posterior compactacién en ultra alto vacio.

Recientemente se ha demostrado que los materiales nanocristalinos pueden ser
sintetizados por la molienda de alta energia de polvos elementales, polvos de compuestos
ntermetélicos o polvos de sistemas aleantes inmiscibles.

Los materiales nanocristalinos pueden ser sintetizados por molienda en molinos de bolas
en una amplia variedad de materiales. La estabilidad y propiedades de tales estructuras no ha sido
estudiada sistematicamente. La molienda en bolas puedé ser un método practico para producir

grandes cantidades de materiales nanocristalinos,

SALIDA DE
"”GAS

ATMOSFERA __ o
CONTROLADA

CORTE

Fig.2.1 Molino de Atricion



La figura 2.1 muestra el esquema de un molino de atricion. Es similar a un molino de
bolas, ya que es cilindrico y contiene bolas como medio de malienda, pero mas que un cilindro
rotatorio, las bolas son agitadas por una serie de brazos montados en una barra axial, Herbert (1)
y Claussen (2) reportan que el molino de atricion es mas rapido que el molino de bolas y es mas
eficiente en la obtencion de tamafios finos de particulas y ademas resulta menos contaminante; ya
que la molienda se puede realizar facilmente en seco, en humedo, en vacio o en una atmosfera de
gas noble inerte

En la tabla 2.1 se muestran datos de Herbert y colaboradores (1) para la molienda por
atricién en seco para polvos de silicio.

Tabla 2.1 Cambios durante la molienda por atriccion de polvos de silicio

Tiempo de Superficie Fe C O,
molienda (m%/g) (% en peso) (% en peso) (% en peso)
()
0 T30 0.62 0.03 0.60
| IL.5 0.59 0.04 229
4 i4.5 0,58 0.04 257
18 233 0.55 0.04 3.67

Aungue el molino fue hecho con una aleacién de base hierro, ello no generd una
contaminacion significativa de hierro o carbén adn después de 18 horas de molienda, el contenido
de oxigeno se incrementd por la interaccién con el ; aire, como normalmente deberla esperarse
para particulas finas de silicio, debido al aumento de area superf'cual

Aunque el tamafio promedio de las particulas fue sustancialmente reducido, todavia
Se encontraron presentes aigunas particulas en el rango de 40 micrones que finalmente
controlaron las propiedades mecanicas del componente final. Evidentemente algunas particulas
fueron atrapadas o empacadas en regiones del molino donde no recibieron una molienda
adecuada (esto no ocurre en la molienda en humedo).

Stanley (3) ha descrito un moline de atricién con una configuracion diferente, para
ser utilizado en una molienda en himedo. Consiste de una jaula cilindrica rotatoria de barras
verticales rodeada por una jaula cilindrica estacionaria de barras verticales. El material es

mezclado con agua u otro fluido mas un medio de molienda fino como arena. Materiales como



Zr0;, AhO3 y Si0; han sido molidos hasta un tamafio submicrénico en unas cuantas horas,
comparado con las 30 horas de molienda en el molino vibratorio y con tiempos mucho mayores
para los molinos de bolas. El problema principal con este tipo de molino de atricién es la
contaminacion y la dificultad de separar el polvo del medio. Por ejemplo en un caso, entre el 20
y 30 % del medio fie molido con polvos de -325 malias (< de 44 um) y no tuvo éxito la
separacion del polvo menor de 0. lum.

2.1.1 Molino vibratorio

Este molino es sustancialmente diferente del molino de atricidén y del molino de
bolas. La energia de molienda es suministrada a través de vibracion en lugar de rodado o
agitacién mecanica. El poivo es colocado en una camara estacionaria junto con un medio
adecuado de molienda y un liquido. Cuando el molino es conectado, la vibracion se transmite a
través de la cdmara y en el medio v el polvo (usualmente desde la parte central del fondo del
molino}. Esto da como resultado 2 tipos de movimiento: 1) una accion como cascada o mezclado
del contenido de.la cdmara de molienda y ii) ocasiona un impacto local y fracturas por corte de
las particulas de polvo entre ef medio adyacente de molienda,
El molino vibratorio es relativamente rapido vy eficiente, y produce un polvo generalmente mas
fino que el producido en el molino de bolas. La camara vibratoria esta tipicamente hecha con
poliuretano o hule y minimiza la contaminacion, Este molino no se utiliza exclusivamente para la
molienda de polvos, también s¢ usa extensivamente en la limpicza de metales o para quitar
rebabas.

2.1.2 Molino de energia fluida
En cste molino se obticne la reduccion de tamafio por el impacto de particula -particula en un
fluido de aita velocidad. El fluido puede ser aire comprimido, nitrdgeno, diéxido de carbono,
vapor sobrecalentado, agua, o cualquier otro gas o liquido compatible con el disefio especifico del
equipo. El polvo es agregado al fluido comprimido y acelerado a la velocidad sonica o cercana, a
través de jets que conducen a la camara de molienda, que es disefiada para maximizar el impacto
particula -particula y minimizar el impacto particula-pared.

Este molino puede obtener tamafios de particula controlada con una contaminacién
minima. La mayoria de los molinos de Jet no tienen paries moviles y pueden ser facilmente
hechos en poliureiano, hule, acero resistente al desgaste y aun ceramicos. Un ejemplo de la

capacidad de molienda de este molino se muestra en la Tabla 2.2 donde la capacidad de salida



puede ir de unos cuantos gramos por hora hasta miles de kilogramos por hora dependiendo del

tamaiio del equipo.

Tabla 2.2 Datos tipicos para molienda en Molino de Energia Fluida

Material Diametro del Medio de Velocidad de Tamafio
moline molienda alimentacion promedio de
particula
cm --- Kg/hr pm
ALO; 203 Aire 6.8 3
TiOq 76.2 Vapor 1020 <1
TiO, 106.7 Vapor 1820 <1
MgO 20.3 Aire 6.8 5
Carbdn 50.8 Aire 450 5-6
Criolita 76.2 Vapor 450 3
DDT 50% - " 61.0 © Aire 820 2-3
Dolomita 914 Vapor 1090 <44
Azufre © 61O Aire 590 3-4
Fey O, 76.2 Vapor 450 23

El problema principal de este molino es la recoleccion del polvo, se deben manejar
grandes volimenes de gases, ademis los ciclones no son eficientes para particulas de tamafio
micrométrico y los filtros se obstruyen ripidamente;

2.1.3 Matlienda con martillo
Es también una aproximacion al impacto, pero este es aplicado por unas navajas que giran
rapidamente, mas que la atricion particula-particula. Se obtienen altos niveles de energia, pero es
dificil controlar el tamafio de particula y la contaminacién del equipo es generalmente alta, se usa

generalmente como un paso intermedio que antecede al molino de bolas, molino vibratorio u otra

técnica.
2.1.4 Proceso crioquimico
También conocido como secado en frio es un proceso relativamente nuevo que fue primeramente

reportado por Schnettler en 1968 (4). Tiene potencial para producir particulas muy uniformes y

granos de polvo homogéneo muy puro. Este proceso tiene 4 pasos:



1.- Una mezcla de sales solubles que contienen la relacion deseada de iones metalicos se disuelve
en agua destilada.

2.- La soluci6n se forma en gotas de 0.1-0.5 mm de diametro que se congelan rapidamente de tal
forma de que no ocurra una segregacion y que los cristales de hielo que nuclean sean muy
pequeiios.

3.- El agua es removida por sublimacién en vacio, con cuidado para rechazar cualquier  fase
liquida, asi se previene cualquier posibilidad de segregacion.

4.- El polvo resultante es calcinado a una temperatura que descompone las sales cristalizadas y
las convierte en cristales muy finos del compuesto u éxido deseado.

La mayoria de los resultados reportados se refieren a sulfatos. Cada gota congelada
contiene cubiertas de cristales de sulfato radiando del centro a la superficie. Durante la
calcinacidn los granos de éxido forman una cadena a lo largo de esta cubierta radial. Johnson y
Schettler (5) reportaron que un tratamiento térmico de 10 hrs a 1200 °C de sulfato de aluminio
dié como resultado granos de AlLO; que promediaban 1500 A, en un rango de 600 a 2600 A.

No todas las composiciones se pueden obtener por este método por 2 limitaciones:

}: La no disponibilidad de sales solubles que contengan los iones metalicos requeridos y

2: La reaccién de combinacion de algunas sales que forman precipitados, como por ejemplo la
dificultad de encontrar sales solubles que generen titanato zirconato de plomo. De manera similar
una mezcla de acetato de bario da como resultado la precipitacion de BaSO,.

2.2 Aleacién mecinica 1

El evento central de la aleacion mecénica en molino de bolas de alta energia es la
colisién bola-polvo-bola. Las particulas de polvo son atrapadas entre las bolas que colisionan
durante la molienda y conllevan procesos de deformacion y/o fractura lo cual define la estructura
final del polvo. La naturaleza de este proceso depende del comportamiento mecanico de los
componentes del polvo, su equilibrio de fases y de su estado de esfuerzos durante la molienda.
Por lo que es conveniente clasificar a los componentes del polvo en sistemas:

1.- Dictil-Dactil
2.- Ductil-Fragil
3.- Fragil-Fragil



2.2.1 Componentes ductil-dictil

En la figura 2.2 se da una representacién esquematica de la colisidn bola-polvo-bola
de una mezcla de polvos. El primer paso es una soldadura en frio extensiva, compuesta de una
estructura laminar de los componentes ductiles en forma de placas.

A tiempos mayores de molienda, se refinan las particulas de polvo, disminuyen los
espacios laminares y las laminas se enrollan. En esta etapa se inicia la aleacion asistida por
cualquier calentamiento, que puede ser introducido por molienda, se aumenta la trayectoria de
difusion de los defectos de red creados por la deformacion, y los caminos acortados de difusion al
tener una lamina mas fina y mas enrollada. Eventualmente el espaciamiento laminar se hace
demasiado fino para ser resuelto por microscopia optica.

Con una molienda continua, los componentes que exhiben una solubilidad solida
compieta, se mezclan a nivel atémico y se forma una ateacion verdadera. Un ejemplo de esto es
la molienda mecéinica de aleaciones de Ni-Cr en donde el comportamiento magnético de los
polvos de Ni-Cr aleados mecanicamente es idéntico a las aleaciones de Ni-Cr de la misma

composicion preparada por metalurgia convencional.

222 Componentes dactil-fragil
Los polvos duros y frigiles son fragmentados durante la molienda y los fragmentos son atrapados
entre los limites de los polvos dilctiles. Al continuar la  molienda las soldaduras entre las
particulas ductiles se acercan y finalmente se fusionan dando como resultado una fina dispersion
de la fase fragil si esta es insoluble en la matriz dictil, como los dxidos inertes en las aleaciones
ODS (endurecidas por dispersion de 6xidos). Sin embargo, los intermetalicos fragiles también

son incorporados, por ejemplo en las superaleaciones ODS base niquel aleadas mecénicamente,



Fig.2.2 Colision bola-polvo-bola durante la aleacién mecénica.

Los intermetalicos fragiles son fragmentados pero aparentemente aleados con la
matriz base niquel, de tal forma que no pueden ser observados por microscopia Optica cuando se
completa la aleacion mecdnica. Otro ejemplo donde se forma una aleacion homogéneaes la
mezcla de Circonio (dictil) con NiZr (fragil) que forman una aleacién amorfa Ni-24% at. Zr, en
polvos de hierro, Fe-Si o Fe-Zr no se observé la aleacién de particulas frigiles amorfas de boro
por ¢l método de  molienda con bolas. En todos los casos las particulas de boro fueron
dispersadas en la matriz metalica. En el Fe-Zr-B el boro se ale después de recocer Ia dispersion
abajo de la temperatura de cristalizacién de la aleacién amorfa Fe-Zr. El Silicio fragil forma una
aleacion mecanica con el hierro. Estas observaciones presumiblemente reflejan las diferencias en
las solubilidades sélidas mutuas de los componentes,

El boro tiene muy baja solubilidad en hierro, micnfras que el silicio exhibe una
solubilidad significativa en hierro. De igual manera los dispersoides como ALO;, Y505, ThO,
son esencialmente insolubles en las matrices de aleaciones ODS en las cuales son incorporados
por aleacién mecénica.

Asi, la aleacién de componentes dictil - fragil durante la molienda requiere no solo
que las particulas fragiles sean fragmentadas para que pueda ocurrir la difusién de rango corto,
sino que también el componente fragil debe tener cierta solubilidad en la componente de la matriz

dictil (como se indica en ¢l equilibrio de fases estable 6 metaestable).



2.2.3 Componentes frigil-frigil

Podria esperarse que Ia aleacién mecanica en estos sistemnas de polvos no ocurriera y
que la molienda solamente reduciria los componentes fragiles a un tamafio flamado limite de
disminucién (la molienda de polvos minerales frigiles para obtener polvos finos alcanza un
limite en el tamafio de particula, por abajo del cudl se detiene la fractura - llamado limite de
disminucién-). Se ha sugerido que este limite puede ser debido a que las particulas
extremadamente pequefias se deforman plasticamente mis que fracturarse. El aumento en la
cohesion de las particulas finas conduce 2 la agregacién, o cambios de fase en las capas
superficiales.

Se ha mostrado sin embargo, que la molienda de ciertos componentes nominalmente
fragiles puede llevar a aleaciones homogéneas. En este sistema se incluyen: Si-Ge que forma
solucién sélida, Mn-Bi que forma el intermétalico MnBi y varias mezclas de intermetalicos
como: NiZry-Nij Zro que forma aleaciones amorfas, también se ha observado la formacién de
aleacién mecdnica de componentes puros de Si-Ge que generaron una solucién sblida, siendo
ambos nominalmente frégiles a temperatura ambiente. La formacién de la solucién sélida se
detectd por la medicién precisa de los parametros de red para el silicio y el germanio como una
funcién del tiempo de molienda. Como se ilustra en la figura 2.3 los parémetros de red se mueven
uno hacia el otro al incrementar el tiempo de molienda hasta que ellos llegan a un solo valor, que
es idéntico al de la solucién sélida de esta composicién ( Si-28% at. Ge) preparada por
metalurgia convencional. Asi, es posible obtener aleacién mecinica a nivel atémico por la
molienda de componentes fragiles.

Su mecanismo todavia no es bien entendido. La evolucion microestructural durante la
molienda difiere marcadamente de Ia morfologia laminar de los componentes ductiles. Se observa
una morfologia granular durante la molienda como se ilustra en la figura 2.4, para el polvo de
germanio y silicio molido por 2 horas en un molino SPEX. Podria parecer que las particulas mds
duras de silicio estan embebidas en unas mas blandas de germanio, también se notd que la
aleacién mecdnica se suprimi6 al moler en nitrégeno liquido. En este sistema la activacién
térmica-difusién aparentemente es un requisito critico para la aleacién mecénica. En contraste a
esta observacion, la ‘aleacion mecdnica ha sido obtenida a temperaturas subambientales en
sistemas ductil-dictil por ejemplo en aleaciones Ti-Ni a -40°C, Nb-Ge a -15°C. Esta diferencia
puede reflejar mayores distancias de difusion requeridas en la geometria de la fragil-fragil
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granular vs. la geometria laminar dictil-dictil ¥/o las trayectorias aumentadas de difusién dadas

por una deformacion pléstica severa en sistemas ductil-ductil,

o Ge
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Fig. 2.3 Parimetro de red vs. Tiempo de molienda para polvo de Ge y Si de composicion Ge-
72% at. Si.

Fig.2. 4 Micrografia de MEB de polvo de germanio(oscuro) y silicio(claro) molido 2 horas en un
molino SPEX.
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Mientras que el mecanismo de aleacién mecanica para el sistema fragil-fragil todavia
no es muy bien entendido, es claro que la transferencia de material puede ocurrir entre ciertos
componentes fragiles. Entre los posibles mecanismos que pueden contribuir a la transferencia de
material durante fa aleacion mecanica en los sistemas fragil-fragil se puede incluir a la
deformacion plastica [a que se hace posible por:

a).- incrementos locales de temperatura

b).- microdetormacion de volimenes libres de defectos

¢).- deformacion superficial y/o

d).- un estado hidrostatico de esfuerzos en los pelvos durante la molienda.

Un mecanismo de desgaste por friccién también puede considerarse. La transferencia
de material en los aglomerados de polvos fragiles durante la molienda puede estar relacionado a
las condiciones que controlan el "limite de disminucion”, cuando se alcanza dicho limite en el
sistema de multicomponentes fragiles, las condiciones pueden ser favorables para la soldadura en

frio u otro mecanismo de transferencia de material que de como resultado una aleacion mecénica.

2.3 Cinética dc la aleacion mecgnica

En la mecénica de un Molino Spex se pueden hacer [as siguientes consideraciones de
cinética de la aleacidon mecanica:

1) Que velocidad alcanza el medio de molienda (bolas)?.
i) Cuanta energia es transferida al ambiente {polvos) durante un impacto?.
i) Que tanta energia se transfiere como calor a los polvos?.

Para tratar de resolver €¥ta3 cuestiones se construyd un simulador por computacion
det interior del molino durante la operacién para ver el proceso de colisién relacionade con la
aleacidon mecanica.

El modelo consiste de una version simplificada de los movimientos del recipiente
combinado con los movimientos supuestos de las bolas basados en mecanica clasica y geometria
analitica. El movimiento del recipiente se registrd en videocinta, después de disminuir su

velocidad aparente con el uso de un estroboscopio de alta precision.
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Esta videocinta posteriormente fue analizada con un sistema computaciona! de
Andlisis de Movimiento que convirtié el movimiento analdgico del recipiente en coordenadas
digitales de la velocidad y del desplazamiento, basado en constantes de tiempo apropiadas de
calibraciones de longitud. El movimiento de las bolas y su velocidad con el recipiente fueron
monitoreados continuamente por el programa. El movimiento de las bolas se estudio por
observacion a través de un recipiente transparente de lucita. El impacto de las bolas disipa
energia cinética, se registraron las trayectorias, la direccion de las bolas y su velocidad ajustada
en base a la geometria de colision, el impulso del recipiente y los efectos gravitacionales: se
ajustaron los valores geométricos y la energia cinética en base a la restitucion de las bolas
cubiertas de polvo de acero inoxidable, como se determing en un experimento por separado.

La tabla 2.3 muestra ¢l nimero de impactos ocurridos para 0.5 y 1.0 segundos de
molienda a diferentes. cargas de bolas. Como se puede ver la gran mayoria de los impactos
ocurrié en el rango de 1 x 10% a1 X 10} ergs de energia disipada durante la colision. Esta
informacién se puede utilizar para estimar los incrementos de temperatura en el polvo, inducidos

por la energia cinética de las bolas.

Tabla 2.3 Nitmero de impactos para diferentes valores de bolas y energia cinética

Numero de bolas Energia cinética de impacto (J)
usado(2g c.u)
10107 107-107 107107 107107 1010
tiempo de operacion 0.5 segundos
5 0 43 297 3 0
10 0 78 505 13 1
15 4 124 928 24 0

tiempo de operacion 1.0 segundos

5 0 78 612

5]
o

10 0 148 1201 i3 2

15 4 229 1873 24 0
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Una expresién (dada para el corte localizado de las particulas de polvo atrapadas entre 2 bolas
que colisionan) esta dada por

AT = F/2 {AY nk,p, Cp}'? 2.1)
Donde F es el flujo de energia disipada = o, v; ; donde o, es el esfuerzo normal debido a la
colision y v, es la velocidad relativa de las bolas antes del impacto, At es el tiempo de vida del
estado de esfuerzos, p, es la densidad de las particulas de polvo, k, es la conductividad térmica
del polvo y C, el calor especifico del polvo.

Con las constantes apropiadas puestas en esta expresion para Ge se calcularon
incrementos de temperatura de 10 °K y 95 °K para v, = 2 ms” ¥ v; = 18.7 ms" respectivamente.
El valor de v, = 18.7 ms™ fue el valor maximo determinado por el modelo computacional.

Se tiene un modelo para la aleacion mecanica de polvos ductiles producidos tanto en
el molino Spex como en el molino Atritor. Este modelo trata la impactacion de un cilindro poroso
de polvo, compuesto de muchas particulas individuales de polvo entre 2 superficies planas.

Las superficies se consideran planas debido a que el radio del cilindro de polvo es

mucho mas pequefio que el radio de la superficie de la bola. La geometria para este modelo esta
dadaenlafig.2.5

Fig.2.5 Modelo esquematico de Courtney y Maurice (1990) para impactacion de un  cilindro

poroso de polvo.

Desarrollando una expresion para el tiempo de la molienda mecanica . El tiempo de
procesamiento tp esta dado por;



14

L= VoEt./enm?h, (2.2)

Donde V;, es el volumen total del polvo; E es la deformacion total necesaria para alear; 1, es el
tiempo entre eventos de impacto (que es determinado por la "celda unitaria"} del molino. En el
molino Spex la celda unitaria esta definida como el volumen del molino dividido por el nimero
de bolas que contiene. En un molino atritor la celda unitaria esti definida como el volumen de
cada bola por ejemplo: para una densidad de empaquetamiento de 0.5 la celda unitaria es
aproximadamente el doble del volumen de una bola. Los autores describen como determinar cada
uno de los parametros en la expresion para tp. Entonces calcularon los tiempos estimados de
molienda para aleacion mecinica en ambos molinos. Cualitativamente los resultados concuerdan
con lo experimental, en donde el molino atritor requiere de tiempos mas largos que el molino
Spex. La magnitud de los tiempos de molienda son demasiado cortos comparados con la
experimental. Asi no se incluyen los tiempos de transito para el desarrollo de un estado
estacionario de distribucion de particulas y solo se traté mas significativamente las colisiones de
frente. Estas describen como se pueden incluir en este modelo los angulos de impacto para las
colisiones. La aproximacién mas simple es considerar la probabilidad de que una bola impacte
una superficie plana en un angulo menor que 8 . Una colision de frente corresponde a un dngulo
de impacto de 0°. Esta probabiiidad esta dada por P (<B)=1-Cos 0 y esta graficada como "a"
en la figura 2.6, la cudl representa una distribucion al azar, la curva "b" representa una
distribucion diagonal hacia angulos de primera vista, la curva "¢" representa la distribucidn
esperada para el molino Spex que contiene una cuantas bolas mientras que la curva "d" es del
modelo de Mc Dermott (1988) para un molino Spex con 15 bolas. Al aumentar el nimero de
bolas, el nitmero relativo de impactos directos disminuye. La consideracidn de las distribuciones
det angulo de impacto resultaria en una disminucién de las velocidades pr-o‘r'ﬁedio y por lo tanto

de la cnergia cinética de las bolas, incrementando asi los tiempos de procesado de la Tabla 2 4.
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Tabla2.4 Tiempos estimados de molienda para aleacion mecanica.

Tipo de Molino Material Tiempo (min), a | Tiempo (min). b
Atritor de radio de Al 120-210 500-830
bola 2,4 x10” m Cu 38-64 120-210
Fe 44-73 150-250
Spex, r =2.4x16" m Al 2.4-4.0 £.1-14.0
Cu 0.7-1.1 2.4-4.0
Fe 08-13 2.7-4.6
Spex, =6.4x107m Al 1.8-3.1 6.7-11.0
Cu 0.3-0.5 1.8-3.1
Fe 0.4-0.7 2.1-3.6

Fig.2.6  Funciones de distribucion de angulos de impacto Los tridngulos representan
distribuciones observadas/simuladas en un molino $pex con un gran nimero de bolas (Davis,
1988). La Curva “a” representa una distribucion al azar (4ngulo sdlido); la curva “b” representa
una distribucion sesgada hacia angulos oblicuos; la curva “c” representa la distribucion esperada
para un molino Spex con relativamente pocas bolas; ta curva “d” se refiere a un molino Spex

con muchas bolas.

=g
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2.4 Efectos de la temperatura durante la tolienda
La temperatura que los polvos adquieren durante la molienda es un parimetro critico
que puede controlar la estructura final, S Ia molienda se lleva a cabo bajo condiciones
ambientales el molino y/o los polvos absorben calor proveniente del motor del molino, y de la
friccion en los cojinetes del molino y de la energia cinética del medic de molienda. La
temperatura microscopica del moline y de los polvos ha sido medida por varios investigadores en
donde se ha medido la temperatura exterior de un malino Spex como una funcién del tiempo de
molienda utilizando termopares. La temperatura se incrementéd con el tiempo de molienda y
alcanzé un valor de equilibrio (saturacion) después de 1 hora de molienda, el valor de saturacién
fue una funcion del niimero de bolas en el recipiente; sin bolas en el molino, la temperatura del
recipiente se incrementd a un valor de equilibrio de 40 a 42 °C. El aumento maximo de
. lemperatura observado fue de hasta 50 °C (con 13 belas). Asi en un molino Spex, mucho del
calor viene del motor y los cojinetes. Es posible disminuir significativamente la temperatura
macroscopica del molino, en este caso utilizando conveccidn forzada de aire, por e¢jemplo un
ventilador, con lo cual se puede obtener una temperatura de saturacidn de 35 2 40 °C atn con una
energia cinética maxima de las bolas. La temperatura macroscopica del molino es una funcion
del disefio del recipiente asi como de la energia cimética del medio de molienda, en el molino
Spex aproximadamente las 2/3 partes del aumento de temperatura provienen del motor, cojinetes

etc. no de la energia cinética de las bolas,
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‘Incrementos muy grandes de temperatura han sido observados en un molino atritor.de
alta velocidad, en donde se midié una temperatura maxima en estado estacionario de 172°C
usando una velocidad méaxima de rotacion de 450 r.p.m. se notd en el molino vibratorio
temperaturas de hasta 120°C.

Sin embargo, el molino vibrador Invicta (modelo BX920/2, de Grantham Electrical
Co) exhibe poco o ningin calentamiento por encima del ambiente. Asi encontramos que el
calentamiento es una fuerte funcion del mecanismo de molienda Las temperaturas maximas de
trabajo medidas para la mayoria de los molinos mas comunes son menores a 100°C, siendo
posible por supuesto enfriar los molinos. Los molinos atritores tipicamente son enfriados con
agua, algunos investigadores han enfriado molinos experimentales con nitrogeno liquido.

Sin  embargo, las superficies del polvo pueden exhibir temperaturas
significativamente mayores durante la molienda que pueden ser medidas macroscopicamente {el
calentamtento microscopico puede ser grande): Se ha sugerido que durante fa molienda pudiera
ocurrir una fusion debida a una severa deformacion plastica localizada de los polvos. Existe una
clara evidencia de la fusién de la superficie del polvo en la consolidacion por onda de chogue de
los polvos. Sin embargo, en los experimentos tipicos de onda de choque, las velocidades de los
"flyers” son del orden de 500 a 1000 my/s comparados con las velocidades de las bolas en los
molinos tipicos de bolas; de 1 a 20 mys.

Por supuesto es muy dificil medir la temperatura de transito de las superficies del

polvo durante la molienda debido a la naturaleza microscopica y dinamica del proceso. Se han
utilizado 2 aproximaciones diferentes para estimar la temperatura que se puede obtener en los
polvos molidos:
Un método es obtener la temperatura de los modelos apropiados y el otro es inferir tal
temperatura de la estructura/microestructura del polvo producido. Schwarzs y Koch (1986)
hicieron un calculo aproximado para el AT en un molino Spex estimaron incrementos menores a
100°C para Ge. Otra aproximacion consiste en considerar un calentamiento microscopico debido
a la friccion de deslizamiento (Crarslaw y Jaeger, 1959). Este analisis considera un sistema en el
cual un cuerpo esta haciendo contacto con otro sobre un area limitada mientras se esta moviendo
sobre una superficie a una velocidad constante. Si se considera cuadrada el area de contacto, el
incremento microscépico de temperatura esta dado por:

AT =fwvr/424L ) (k +k;) , (2.3),
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donde fes el coeficiente de friccion, w es la carga normal, L es media longitud lateral del area de
contacio, J es el equivalente mecanico del calor ¥ k1 y k2 son las conductividades térmicas de los
componentes | y 2 respectivamente. Para un material dado con sus constantes y la masa
especificada de la bola, la expresion AT es proporcional a 1/L. Asi la magnitud de AT depende
del area de contacto. Para las areas mas pequefias de contacto, por €j. L = 1 nm, valores de AT
para Ge-Si, Si-Si o0 Ge-Ge pueden estar en ¢l orden de 500 °K. Claramente AT en el modelo
anterior depende del volumen involucrado. Todos los modelos desarrollados a la fecha para
determinar AT son razonables, pero no definitivos. Existen demasiadas variables desconocidas,
por ejemplo el tamafio del elemento de volumen que es calentado durante una colisién, para
probar por cdlculo la magnitud del aumento de lemperatura en un sistema dado de polvos. Sin
embargo, la evidencia microestructural del producto final del polvo tiende a sostener los
modestos incrementos de temperatura predichos por caleulos aproximados para los enérgicos
molines usuales. _

Materiales ductiles aleados mecanicamente exhiben bandas de deformacidn, lineas de
deslizamiento (como se revela en el microscopio optico) o altas densidades de dislocacion y
bandas de deformacién como se ve en el MET(microscopio electronico de transmision). Estas
observaciones indican que [a recristalizacién no se¢ ha llevado a cabo duranie la molienda por lo
que la temperatura del polvo debe estar por debajo de la temperatura de recristalizacién de un
material dado. Esto es, que s¢ observa una microestructura trabajada en fric y no una
microestructura trabajada en caliente.

De manera simifar la aleacion mecanica de aleaciones amorfas, en general, no
exhiben cristalizacion in-situ, sugiriendo que las temperaturas del polvo permanecen por abajo de
la de cristalizacién de la aleacién amorfa. Existen varios contra ejemplos a esta observacién
general, en los cuales las fases cristalinas se observan bajo condiciones%]tameme energéticas y
donde se presume se originaron de una cristalizacion in-situ debido a las temperaturas obtenidas
durante la molienda.

En un esfuerzo por obtener un limite superior de las temperaturas obtenidas en los
polvos durante la molienda, se ha estudiado ia respuesta al revenido de una martensita tetragonal
“fresca” en una aleacidn Fe-1.29% C, se usd Calorimetria Diferencial de Barrido (DSC) para
seguir la descomposicion de la martensita como carburo épsilon y después precipitados de Fe,C

de la matriz de martensita aproximadamente a 418 °K y 575 °K respectivamente. En la fig.2.7 se
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muestra un analisis de DSC para el polvo de martensita sin molienda, el porciento de FeyC
convertido se calibré por recocido en un experimento por separado y en esta forma el DSC puede
monitorear la cantidad de martensita descompuesta que ocurre durante la molienda. Esto dié un
limite superior a la temperatura alcanzada por los polvos durante la molienda (se determind estar
entre 265 y 280 °C). Los defectos(lineales) dislocaciones y defectos puntuales, que
presumiblemente se introducen durante a molienda, pueden acelerar la reaccion de precipitacion
de FexC de tal manera que dicha reaccion ocurriera a temperaturas inferiores. En el meline de
bolas de alta energia es inusual que la deformacion plastica pueda ser introducida en materiales
nominalmente fragiles como la martensita del Fe- 1.2% C que se fractura en un régimen elastico
bajo deformacién uniaxial. El limite superior de temperatura durante la molienda de este material

determinado experimentalmente, es consistente con la mecanica del molino Spex.

Muestra de Martensita de 253.2 mq. D5C
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Fig. 2.7 Analisis por DSC de la descomposicion de martensita de un polvo CON:|Ng.composicion
de Fe-1.2% C (polvo martensitico). Los picos representan fa descomposicién de la martensita en

carburo épsilon (418K) y cementita (575 K).

Un experimento conducido por Davis y colaboradores. (1988) sugiere solo
mcrementos modestos de temperatura- de 100 a 200°C- al moler pelvos de Bi, siendo el bismuto
un material fragil con bajo punto de fusion-271°C-se considerd que si la temperatura local del

polvo subia arriba del punto de fusidn ello seria revelado POT un examen microscopico por la
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presencia de morfologias planas, de superficie vitrea indicativas de la fusion superficial. No se
observd tal morfologia sugiriendo que la molienda de! bismuto no producia incrementos de
temperatura mayores o iguales a 271°C.

En contraste Miller y colaboradores(1986) observaron grandes incrementos de
temperatura en experimentos de impacto. Se midié la emision infrarroja de varios monocristales
de materiales aislantes al impacto de cargas desde 0.5 Kg a diferentes velocidades. En la tabla 2.5

se dan varios ejemplos de sus resuttados,

Tabla 2.5 Temperaturas miximas para materiales impactados.

Material Velocidad de impacto(m/s) | Tmax. (°C)
NaCl 18.5 380
NHLCI0; 155 400
Ciclotrimetileno | 5.5 200

Si la energia cinética del impacto estuviera distribuida uniformemente sobre las
muestras, se esperaria unicamente una sobretemperatura de aproximadamente 0.2°C. La emisién
infrarroja observada sugiere volimenes localizados muy pequefios, por gjemplo protuberancias
que deben ser Ia fuente del calentamiento observado.

Los experimentos anteriores y sus calculos sugieren que algiin calentamiento de los
polvos sucede durante la molienda mecanica en los molinos “convencionales" de bolas de alta
energia tal cono el molino agitador Spex. Sin embargo se cree que e! aumento de temperatura ¢s
modesto (en un rémgo de 100-200 °C). Todas las discusiones anteriores consideran la entrada de
‘calor desde la energia mecanica de los medios de molienda e ignoran cualquier calor adicional
que puede ser generado por reacciones exotérmicas de los componentes de los polvos (como los
calores de formacion de ciertos compuestos intermetalicos), o la reduccién de oxidos metalicos.
En estos casos especiales los incrementos de temperatura pueden exceder la temperatura de
fusion de los componentes del pelvo.

2.5 Relaciones de los procesos de desgaste y erosion

Los procesos de desgaste en sistemas deslizantes tienen algunos hechos en comtin
con la aleacion mecanica y la molienda que pueden ayudar a elucidar los complejos mecanismos

de ambos fendmenos. Rigney y colaboradores(1984) revisaron la fenomenologia de los procesos
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de desgaste en sistemas deslizantes. El desarrollo de tales procesos primero involucra contactos
locales que causan grandes deformaciones plasticas en uno o en ambos componentes sélidos. La
deformacion plastica modifica la microestructura cercana a la superficie haciéndola inestable a
cortes locales, en este caso, puede ocurdr entonces la transferencia de material, como en la
aleacion mecanica, y los componentes son posteriormente deformados y mezclados, dando lugar
a una microestructura de granos muy finos con tamaiios de grano nanocristalino. Heilmann y
colaboradores observaron (1983) particulas de deshecho en el desgaste de bloques de cobre con
anillos de acero inoxidable 440 C que tenian tamafios de grano de 3 a 30 nm. Tales estructuras
nanocristalinas son observadas en polvo molido en bolas. La fina estructura de grano de este
material transferido en desgaste se cree que es estabilizada por la mezcla - aleacion mecanica - de
una segunda fase. La dureza relativa del material transferido y el sustrato del material adyacente
afectan la morfologia superficial y la naturaleza del deshecho de desgaste.. El deshecho perdido
es frecuentemente derivado de la transferencia de material. La adhesion es aparentemente una
influencia importante en varias etapas del proceso de desgaste por deslizamiento. El desgaste por
deslizamiento es similar a la aleacién mecanica/molienda vya que ambos involucran
deformaciones ciclicas. Cada polvo o area de desgaste puede ser deformado muchas veces.

La erosion de particulas solidas también tiene ciertos hechos en comin con la
aleacion mecanica/molienda, en particular el impacto que experimentan las particulas puede dar
luz sobre 2 aspectos de la aleacion mecanica/molienda:

1.- los efectos térmicos y
2.- la deformacion de materiales fragiles

Las velocidades de impacto en experimentos de impacto de monoparticulas han sido
tipicamente de un orden de magnitud o mayor que en la molienda en bolas, Sundarajan y
Shewmon (1983). Aun asi los valores calculados de AT para varios materiales 4 velocidades de
impacto alrededor de 150 m/s van de solo 58 K para cobre a 210 K para acero inoxidable 301,

Experimentos de impacto de monoparticulas nos dan informacion sobre la relacion de
escala entre la energia de fractura y el trabajo plastico para condiciones de deformacion
localizada. La profundidad critica de penetracién de la particula como blanco para iniciar grietas
laterales en el blanco depende de la geometria del indentador y el material o defectos propios del
material (Lawn y Evans, 1977). Esto implica que en pequefios volimenes, la deformacion

plastica puede ocurrir en lugar de fractura, Por lo tanto en la molienda de materiales Jragiles;
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pequeiias asperezas, bordes agudos etc.o particulas Jragiles de forma irregular pueden indentar
otras particulas y causar flujo plastico-soldadura ent frio en lugar de fractura, y asi permitir que

la aleacion mecanica se Heve a cabo.

2.6 Aleacion mecinica 1T

2.6.1 Aleacién mecinica de aleaciones ODS

La fuerza impulsora para el desarrollo de aleaciones mecanicas (por International
Nickel Co) fue el propésito de combinar en una Superaleacion base Ni la resistencia intermedia a
la temperatura de un material endurecido por precipitacion (Ni;Al, ¥’) con un niquel con
resistencia a alta temperatura, resistencia debida a la dispersion de oxidos (ODS)- dispersion de
Thorio en niquel endurecido- La meta de las aleaciones de fase dispersa es hacer mas
resistente a la-matriz de Ia aleacion al impedir el movimiento de dislocaciones, la matriz
permanece como el componente mayor que recibe Ia carga, La matriz metilica serd
eidurecida en pr0p6rci6n a la efectividad de la dispersién como una barrera al movimiento
de dislocaciones. '

La primera aleacion estructural QDS fue polvo de aluminio sinterizado (SAP,
desarrollado por Irmann, 1952). Este material: aluminio conteniendo hojuelas de Al;O5 exhibia
resistencia hasta el punto de fusién de la matriz de aluminio, su éxito condujo al desarrollo de
materiales de mayor punto de fusién como el niquel thoriado (Th;O en una matriz de niquel,
Aders,1964). Era deseable desarrollar aleaciones ODS con matrices méas complejas, tales como
las superaleaciones. Sin embargo, no era posible la sintesis de superaleaciones base niquel con
dispersiones homogéneas finas de oxido que contienen metales reactivos tates como Al y Ti por
técnicas tales como oxidacion interna, recubrimiento superficial por ignicion, reduccion selectiva
o mezcla de polvos (Benjamin, 1970). Por lo que INCO recurrid a la aleacion mecanica
involucrando en ello la motienda de bolas de alta energia. Este proceso involucra la molienda de
los poivos de inicio en molino de bolas de alta energia junto con particulas dispersoides, seguida .-
por la consolidacion y procesos termomecanicos. En un proceso similar, llamado "reaccion en
molino”, (Jangg y colaboradores, 1975) exitosamente formaron particulas dispersoides bien
distribuidas por reaccion quimica, con adiciones at molinc. La ventaja de las aleaciones
resistentes por dispersion radica en su habilidad para retener resistencia a una fraccion elevada de

su punto de fusién (>=0.92 T¢ ) en donde otros mecanismos pierden rapidamente su efectividad
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(como el endurecimiento por precipitacion, endurecimiento por deformacion o el endurecimiento
por solucion sdlida). La mayor parte del desarrollo de las aleaciones ODS ha sido enfocado a las
superaleaciones base niquel y aleaciones base hierro de alta temperatura y aleaciones base
aluminio y recientemente a otros materiales como aleaciones base Ti, intermetalicos. Algunos
articulos han descrito la sintesis, estructura y propiedades de aicaciones ODS preparadas por
aleacion mecanica y en estas se incluyen: Gilman y Benjamin (1983), Benn y colaboradores
(1984), Sundaresan y Froes (1987), y algunos articulos en los libros “New Materials by
Mecanichal Alloying Techniques”, editado por Arzt and Schultzs (1989) y "Solid State Powder
Processing" editado por Clauer y de Barbadilio(1990).

2.6.2 Superaleaciones ODS base Ni y aleaciones ODS de alta temperatura base
Fe producidas por aleacion mecinica,

La mayoria de las superaleaciones base Ni hechas mas resistentes por dispersion con
-aleacion mecanica son: Aleaciones INCONEL MA 754, MA 758 y MA 6000, en Japén se ha
desarrollado una aleacién similar, la TMO-2 (Yamazaki y colaboradores, 1990).
. La aleacion INCONEL MA 754 fue la primer superaleacién ODS en ser producida en
grandes cantidades (Weber, 1980). Es esencialmente una aleacion de Ni-20%Cr endurecida con
aproximadamente 1% en volumen de Y303, Los polvos de Ni, Cr ¥ Y203 son molidos hasta que
se forma una aleacion homogénea de Ni-20%Cr en donde las particulas de Y,0: estan
uniformemente distribuidas. La extrusion en caliente, frecuentemente seguida de una laminacion
en caliente, es el proceso tipico de consolidacion para aleaciones QDS aleadas mecanicamente,
para estas operaciones el polvo es sellado en una lata de acero. Posterior a la consolidacién sigue
una etapa de recristalizacion, frecuentemente direccional, que da como resultado £2ranos
alargados, con una relacion de alto aspecto que son muy estables debido a los oxidos inertes.
Después de la cristalizacién direccional los granos tienen dimensiones tipicas de
aproximadamente 500 a 700 micrones paralelos a las direcciones de trabajo y de aprox. 15
micrones perpendiculares a esta direccién (Stephens y Nix, 1985)
La distribucion de éxidos dispersoides se muestra en la figura 2.8. Las particulas finas son una
dispersion uniforme de aluminatos de ytrio estables formados por la reaccion del Y705 agregado,

el exceso de oxigeno en el polvo y el aluminio adicionado para atrapar el oxigeno (Benjamin y
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colaboradores, 1974), las particulas mas grandes son de carbonitruro de titanio. Los dispersoides

son tipicamente de 14 nm de dizmetro con un espaciamiento promedio de 0.4 micras.

Fig. 2.8 Micrografia de MET de INCONEL MA 754 mostrando una distribucién uniforme de la

fina dispersion primaria, la presencia de carbonitruros mas 8ruesos y micromaclas,

Las propiedades de esfuerzo a la ruptura a 1093

otros materiales en la figura 2.9,
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La aleacion MA 754 al igual que otras aleaciones ODS tiene una curva muy plana de
Log de esfuerzos-Log de ruptura comparada con aleaciones convencionales, su resistencia de
aproximadamente 100 Mpa para 100 horas de vida es algo mayor que las otras aleaciones ODS y
varias veces mayor que los materiales convencionales (aleaciones MAR-M, 509 y aleacion 80 A).

Asi, mientras la aleacion MA 754 eg comparable con la de NiCr(thorio) no tiene
dispersoides radioactivos, asi que es adecuada para aplicaciones tales como aspas de turbinas de
gas.

La aleacion INCOLOY base Fe MA956 contiene alrededor de 20% Cr, 4.5% Al,
0.5% Ti y cerca de 0.5% Y30s, puede ser utilizada a temperaturas cercanas a 1300°C en
atmosferas corrosivas (Sundaresan y Froes, 1987). Se puede fabricar facilmente, puede ser
trabajada en frio y puede ser unida por varias técnicas de soldadura, sus laminas pueden ser
dobladas mas de 150° alrededor de un didmetro igual o el doble del espesor de la hoja (Weber,
1980).

Las propiedades mecanicas de alta temperatura de las aleaciones ODS producidas por
aleacidn mecanica fireron revisadas por Arzt (1989) en particular los efectos de las particulas
dispersoides y la estructura de grano en Creep. Se concluyé que los limites de grano pueden ser
muy vulnerables en materiales ODS, para minimizar esta influencia detrimental se debe obtener
una alta relacién del aspecto del grano (GAR) en la direccion de carga, los monocristales son lo
mas deseable.

2.6.3 Dispersién de éxidos en aleaciones

Ha sido ampliamente reconocido que en teoria una dispersion de particulds en una
matriz metalica aumenta la resistencia y la estabilidad térmica de los materiales. Con la llegada
de la aleacion mecanica, fue posible poner en practica ésta teoria con la incorporacion exitosa de
particulas muy finas en arreglos regularmente uniformes dentro de matrices metalicas
frecuentemente resistentes a la oxidacion v a la corrosion y como ejemplo de ello tenemos a las
aleaciones comerciales anteriormente mencionadas (inconel MA754, MA956 ¥y MAG000).

2.6.4 Microestructura de las aleaciones ODS

En la figura 2,10 se muestra una micrografia tipica de una aleacion mecinicamente

aleada que incremento su resistencia con una dispersion de dxidos (ODS). Las particufas de dxido

presentes como una fina dispersion de particulas esféricas, son incoherentes con la matriz. :
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Fig. 2.10 Micrografia de MET mostrando una dispersion uniforme de particulas de dispersoides
de Y30, en INCONEL MA754.

En la figura 2.11 se muestra una comparacidn para una ruptura de 100 horas para 2
aleaciones ODS y una superaleacion QDS contra varias superaleaciones de alta resistencia, se
tlustra la ventaja que tienen las aleaciones QDS y las superaleaciones ODS sobre las
superaleaciones a altas temperaturas. En particular queda demostrada la resistencia superior de la
INCONEL MAG000 a temperaiuras intermedias y altas. Esto se debe al hecho que la aleacion
MAG000 tiene una superaleacion en lugar de una matriz de solucién solida, que combina los

efectos de resistencia de los precipitados coherentes " y los dispersoides de Ytrio para una mayor

resistencia.
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Fig.2.11 Comparacién de la temperatura contra la ruptura para 100 horas de vida de 2 aleaciones

ODS, una superaleacién ODS y varias superaleaciones endurecidas pory’.

Una ventaja primaria con las aleaciones QDS es que el éxido es efectivamente estable
en la matriz en temperaturas en endurecimiento tipico de fase intermetilica de superaleaciones.
Resulta ineficaz al engrosar dicha fase intermetalica y es ineficaz porque ya no funciona como
barrera al movimiento de dislocaciones. Lo que no sucede por ejemplo con las aleaciones
MA754, MA956, y MAGOOO donde se ha encontrade que los dispersoides de Ytrio no engrosan
significativamente abajo de 1150°C. Estos dispersoides inertes imposibilitan el corte de particulas
por dislocaciones, lo cual es posible para superaleaciones,

Para que los materiales endurecidos por dispersién puedan mantener elevadas
resistencias a altas temperaturas, los dispersoides deben poseer ciertas caracteristicas que
incluyen:

Estabilidad quimica, cristalografica y microestructural a altas temperaturas, lo que requiere que

los dispersoides tengan altas temperaturas de fusion, baja solubilidad en la matriz, bajas

,



28

velocidades de difusién en la matriz, modulos de alto valor y altos calores negativos de
formacion. En general, el punto de fusién del éxido debe ser mayor de 1300°C, y la energia libre
de formacién de! dispersoide debe ser mayor de 90 000 cal/mol y mayor en un seatido negativo
que los Oxidos de la matriz.

Basados en los argumentos de endurecimiento de Orowan, los requerimientos tipicos
de la fraccion volumétrica del dispersoide son;

Espaciamiento entre particulas de 0.002 a 0.10 nm y
Tamafio de dispersoide de 10-100 nm.

En general para particulas mas finas o una fraccion volumétrica mayor, es menor el
espaciamiento entre particulas y mayor la resistencia a cualquier temperatura o velocidad de
deformacion. Particulas finas y distribuciones uniformes garantizan menos problemas en
términos de tenacidad, y disminucion de resistencia de particulas en iniciacion de grietas y
crecimiento subcritico de grietas.

Incluso se ha encontrado una mejoria en las propiedades mecanicas de alta
temperatura cuando la estructura de grano del material es gruesa y altamente elongada en la
direccion del eje principal del esfuerzo aplicado, dando asi relaciones del aspecto de grano de 10
0 mayores.

En la figura 2.12 se presenta un ejemplo tipico de una estructura de grano alargado,
Estas microestructuras que tienden a minimizar el deslizamiento del limite de £rano y otras
deformaciones relacionadas y la nucleacion de huecos (grietas) se obtienen por las técnicas
adecuadas de procesamiento termomecanico, que incluye la consolidacion de los pelvos por
extrusion en caliente seguida de una recristalizacion direccional por un recocido zonal para dar
una estructura con granos gruesos y alargados.

Durante la recristalizacion se desarrollan texturas fuertes, un estudic de la
recristalizacion en aleaciones ODS base Ni (6) encontré que las microestructuras alargadas se
desarrollaban durante la recristalizacion secundaria, los factores que influyen en la 7
recristalizacion secundaria, varian entre las aleaciones. Para aleaciones libres de ¥ 6 con
contenidos menores al 15% en volumen, la recristalizacién secundaria depende exclusivamente
de la historia termomecanica de Ia aleacion, tal es el caso de ia aleacion MAT754. Por otro lado en
¢l caso de la aleacion MA6000 la recristalizacion secundaria fue disparada por la disolucién de Y

(con un contenido >= al 50% en vol.) por lo que la temperatura solvus en estas aleaciones parece



29

ser una temperatura critica. Sin embargo, el mecanismo exacto por el cual se forma esta textura,
no es bien conocido. Se ha hecho una revision de las texturas en otras aleaciones (7)

Como un ejemplo, se encontrd por MET/SAD que el INCONEL MA754 tiene una
textura de <100>.

Fig. 2.12 Micrografia dptica de INCONEL MA754 mostrando la estructura alargada.

2.7 Efectos microestructural y nanoestructural en la resistencia

2.7.1 Efecto del tamaiio y de la fraccién volumétrica del dispersoide

Este efecto en las propiedades fisicas de las aleaciones ODS ha sido estudiado
extensivamente en varios materiales. Como se mencioné con anterioridad los primeros estudios
se llevaron a cabo con aleaciones de polvo de aluminio sinterizado que son endurecadas por
hojuelas bidimensionates de Al,O3, donde se enconiréd que la resistencia a la tension y el 1|m:te de
cedencia se incrementaban al aumentar el contenido de oxido, Se requirieron altos contenidos de
oxido (de 11-14% en peso) para obtener una resistencia maxima. Lenel v colaboradores (8) han
descubierto que al incrementar el espesor de la hojueta disminuia la resistencia del material,
primeramente a través de una disminucion en la resistencia a la fractura como una consecuencia
de bajas e inciertas ductilidades, Sin embargo, el comportamiento de estas aleaciones no es

considerado como tipico en ¢l endurecimiento por dispersion debido a que el dxido es una

¢
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hojuela bidimensional y no esferoidal (estudios mas relevantes de aleaciones comerciales tratan
con materiales endurecidos por dispersoides esferoidales). Se ha encontrado que el espaciamiento
entre particulas, el tamafio de particula y la fraccion volumétrica de las particulas influyen todos
en ¢l incremento a la resistencia del material. Por ejemplo Clauer y Wilcox (9) encontraron que ¢l
comportamiento en Creep de la aleacién TD-Ni era dependiente del tamafio de las particulas y de
su espaciamiento. Consistente con los modelos de dislocacion flexible en linea, estuvieron en
posibitidad de correlacionar la velocidad de Creep en estado estacionario con d*/r, donde d es el
espaciamiento de centro a centro de particulas y rv es el diametro promedio de las particulas.

Un trabajo posterior (10) con una superaleacion endurecida con dispersoides de ytrio
indica que la resistencia a la ruptura en 100 horas variaba signtficativamente con el contenido de
dispersoides. Estos investigadores encontraron que la resistencia maxima a la ruptura ocurria
para un volumen de 1-2% de Y,O; y un tamafio promedio de particula de 30 nm (300 A). Un
maximo secundario se encontrd para un volumen de 1.5-2.5 % de Y20s con tamafios de particula
de 45-57 nm (450-5704). 7

El tema de la resistencia Creep involucra mas que consideraciones de resistencia
absoluta. Varios grupos de investigadores incluyendo a Wilshire, Nix, y Tien han encontrado que
el comportamiento Creep en estado estacionario de las aleaciones ODS es afectado por la
presencia de particulas endurecedoras en la matriz. Una ecuacién empirica que se encontrd
aplicable en muchos materiales en un amplio rango de esfuerzos es la siguiente:

& = A (64)" exp(-Qup/RT) ‘ (2.4)

Cuando se aplica ésta ecuacion a los materiales ODS, se encuentra que ¢l exponente
de esfuerzos, n, es mayor que los valores observados de 3 a 5 en los metales puros y soluciones
solidas simples y que la energia de activacion aparente (Qapp) de Creep es generalmente mayor
que para la autodifusién. Al incluir la dependencia de la temperatura en el modulo de Young en
la ecuacién anterior, se obtienen valores mayores para Quyp y son del orden de la energia de
activactén para autodifusion en la matriz. Los attos valores del exponente de esfuerzos han sido
racionalizados al utilizar el concepto de un esfuerzo resistente que €s una porcidn significativa

del esfuerzo aplicado. Una modificacion a la ecuacién para Creep incorpora estos factores y es:

& = A’ (Gx-G/El"exp(-Qupy/RT) (2.5)
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Donde A’ es una constante del material,o, es el esfuerzo aplicado, E es el modulo de'Young, y R
y T tienen su significado usual,

Un esfuerzo resistente eleva las caracteristicas del material tales como las particulas
endurecedoras que previenen el movimiento de dislocaciones. Asi, el esfuerzo posterior se
traslada directamente a la resistencia Creep.

2.7.2 Efecte del ramaiio y morfologia del grano

Varios autores han notado la influencia de ia relacién del aspecto del grano (GAR) en

las propiedades mecanicas de las aleaciones ODS (11,12,13). En general se ha encontrado que un
GAR210 da como resultado una gran mejoria en Creep y tension debido a la limitacion de la
cantidad de area de limite de grano con una eorientacion normal al esfuerzo aplicado. Por ejemplo
Wilcox y Clauer (12) reportan que la resistencia mecanica se incrementa con el GAR donde el eje
de esfuerzo esta orientado paralelo a los granos alargados. El efecto pronunciado del GAR fue
demostrado en pruebas realizadas a 1093°C en aleaciones TD-Ni y Nique! thoriado para el 0.2%
del limite de cedencia, la resistencia a la ruptura en 100 horas y el esfuerzo para dar una
velocidad minima de creep de 167 hr'.
Benjamin y Bomford (11) también encontraron una relacion entre la resistencia a 100 horas a la
ruptura y el GAR (para superaleaciones endurecidas con Ytrio). Sin embargo encontraron que el
esfuerzo a la ruptura se saturaba arriba de un GAR de 6, para una GAR<6, la relacion entre el
esfuerzo de rupturac,, y el GAR podria estar relacionado a f/r,, donde f es la fraccion
volumétrica de Y,0,. Estando esto de acuerdo con lo propuesto por Wilcox (12) que implicaban
que o es proporcional a r./d?,

Anglin(14) estudié las propiedades de tension longitudinales y transversales para
varias aleaciones ODS a 760°C, encontrando que la ductilidad en ambas direcciones se
incrementaba al incrementar el tamafio de grano y la relacion de aspecto de grano{GAR). El
material usado para este estudio recibié un tratamiento isotérmico que no dié un tamaiio de arano
constante 0 GAR para cada espécimen. Sin embargo, se dieron los resultados anteriores donde
fue posible hallar una comparacion.

Fraser y Evans {15) realizaron un modelo para explicar el efecto del incremento en [a
resistencia con el incremento del GAR. Trataron el material endurecido por dispersion como si
fuera un compésito fibroso en el cual las fibras estan separadas por débiles regiones de limite de

7
grano, introduciendo una fase dispersa en la matriz fibrosa que endureceria la matriz relativa al
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limite de grano. Por lo tanto, la resistencia del material endurecido por dispersion, ODS, depende
del producto del esfuerzo de corte del limite de grano,tau, y el area del limite. Asi que,
considerando que gy es constante, |a resistencia del material solo podria ser incrementada al
incrementar el 4rea superficial del grano hasta el limite del esfuerzo de fractura de la matriz, oy
Fraser y Evans (15) predijeron una relacion lineal entre la resistencia del material y el GAR que
se saturaba en el punto en que opg = oy.

En un trabajo mas reciente, Arzt y Singer (16) encontraron que para INCONEL
MAGOOO habia una transicion de fractura intergranular a transgranular para un GAR de
aproximadamente 20, y que ésta transicién correspondia directamente al punto en el cual el
tiempo de ruptura se hace constante al incrementar el GAR. E| comportamiento observado se
interpreta en términos de un acoplamiento entre el deslizamiento de los limites longitudinales
controlado por difusion y el crecimiento de cavidades sobre limites transversales. A un bajo
GAR, el crecimiento de cavidades controla el comportamiento de fractura y consecuentemente la
fractura es intergranular. Un incremento en el GAR da como resultado una disminucion en el
crecimiento de cavidades y una disminucién en el esfuerzo de corte sobre limites longitudinales.
Eventualmente se alcanza un esfuerzo limite para el deslizamiento v el material fallari
transgranularmente. Ellos muestran que ef efecto es influido por indentaduras en el limite y el
contenido de 6xido en adicion a la forma del grano, naturalmente que matrices monocristalinas
serin mejores para ciertas aplicaciones imniaxiales. Sin embargo, es dificil mantener el
asentamiento y distribucién de particulas durante el procesamiento de la fase liquida.

273 Efectos de las interacciones dislocacién-dispersoide

La presencia de dispersoides que son esencialmente inertes en la matriz afecta
directamente la resistencia del material debido a que los dispersoides actian como puntos de
fuerte sujecion en la matriz, que‘inhiben el movimiento de dislocaciones,

Estudios experimentales del comportamiento en creep de éstas aleaciones
endurecidas por ‘los dispersoides anotan una alta dependencia de la velocidad de creep del
esfuerzo y la existencia de un esfuerzo limite dependiente de [a temperatura, el comportamiento
observado es atribuido a ia influencia directa de los dispersoides en la matriz. Las primeras

teorias gue tratan de explicar este comportamiento estuvieron basadas en el modeio de
dislocaciones flexibles de Orowan(17,18).
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En este modelo, se requiere de un esfuerzo critico de corte para que una linea de
dislocaciones deje a un lado a 2 particulas no deformadas en la matriz al arquearse entre ellas.
Eventualmente inclindndose lo suficiente para terminar conectandose consigo misma y formar un
bucle residual alrededor de la particula. La teoria de Orowan y a teoria del endurecimiento por
trabajado de Fisher y colaboradores(19) que estd basada en la teoria de Orowan, fueron utilizadas
para explicar el comportamiento de monocristales de Al-Cu endurecidos por trabajado por
precipitados incoherentes CuAl, (25). Postertormente Lund y Nix (20) y Howson (8.21)
encontraron que para diferentes aleaciones ODS graficando las velocidades creep de difusion
compensada como una funcién de un modulo de esfuerzos compensado traen sus datos de creep a
diferentes temperaturas sobre una grafica maestra que tiende hacia un limite de esfuerzos. Estos
autores reportaron que el esfuerzo limite era menor pero del orden det esfuerzo de Orowan. Sin
embargo, no se ha encontrado una evidencia microestructural de bucles residuales en
especimenes que han sido probados en creep y un trabajo expertmental posterior ha mostrado que
el limite de esfuerzos observado para creep en aleaciones ODS es menor que el esfuerzo de
Orowan.

Con respecto al -comportamiento a altas temperaturas, la teoria de Orowan fite
reemplazada por teorias basadas en el escalamiento localizado de dislocaciones en la vecindad
del dispersoide. Estas teorias predicen valores de esfuerzos de cedencia y limites menores que los
correspondientes a Orowan. Shewfelt y Brown (22), por ejemplo, desarrollaron un modelo que
encontro que la resistencia al flujo debida a un escalamiento localizado era de 0.4 del esfuerzo de
Orowan.

El comin denominador de las teorias del escalamiento es que el paso que controla
la velocidad para la deformacion es el escalamiento de las dislocaciones sobre las particulas.

La teoria de Ansell y Weertman (23) posteriormente modificada por Wilcox y Clauer
(24) consideraron el escalamiento de dislocaciones de borde sobre particulas duras como la
relacion que controla el paso para creep. En este caso la dislocacion deja a un lado la particula
dejando un bucle pellizcado alrededor de la particula. La velocidad de deformacion en estado
estacionario fue dada (24) como el producto del nimero de sitios escaiados por unidad de
volumen, el 4rea barrida por la dislocacion después del escalamiento, e! vector de Burger y ia

velocidad de escalamiento. Sin embargo, Ashby(25) considerd que la dislocacion deja a un lado
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la particula con un escalamiento localizado sin dejar un bucle residual. La velocidad de creep v,
debida al escalamiento esta dada en este modelo como:
Y=2tDub / fk T(c/ py (2.6)

Donde D es el coeficiente de difusién, p es el modulo de corte, b es el vector de
Burger, f es la fraccion volumétrica de las particulas, o es el esfuerzo de corte aplicado, k y T
tienen su significado usual.

Estos modelos no han sido completamente soportados por resultados experimentales
a bajos esfuerzos y altas temperaturas. En efecto, existe una creciente de evidencia que apoya la
nocién de una interaccion atractiva entre la dislocacion y el dispersoide(26-29). Este fenémeno
fue primeramente llamado “anclado por salida lateral ” por Nardone (27). Esto dio una evidencia
microestructural que apoyaba al mecanismo, un ejemplo de ello se da en la figura 2.13, en donde
posterior a la deformacion creep de INCONEL MA754 {as dislocaciones parecen estar fijadas en
la salida lateral de las particulas, indicando que ellas han sido prevenidas de escapar de la
particula aiin pensando que la dislocacion pueda estar en una configuracion altamente inclinada.
Una evidencia posterior que apoya este mecanismo fue dada por Cooper (28) que utilizd el
microscopio electrénico de transmision para examinar especimenes de creep de INCONEL
MA754 en un rango de angulos de inclinacion sobre los 45° encontrando que existian
configuraciones similares a las de la fig. 2.13 de particula-dislocacion y que no cambiaban en el
rango entero de inclinacion, indicando que las configuraciones observadas de dislocaciones no
eran simplemente el resultado de la permanencia de las dislocaciones en planos encima o debajo
de la particula, Schoeder y Arzt (29) presentaron micrografias de campo oscuro de MET que
muestran claramente que la linea de dislocacién esta conectada con la particula y posee la misma

curvatura en la particula que tiene lejos de ella.
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Figura 2.13 Anclado con salida lateral de dislocaciones por dispersoides, el material,
INCONEL MA754, fue llevado a creep en estado estacionario a 760°C y 221 Mpa y entonces

mantenido sin carga a 760 °C por 2 horas.

Esto apoya la sugerencia de que el anclado de la dislocacién es en la salida lateral.

Se han propuesto modelos recientes para explicar el comportamiento observado a alta
temperatura y bajos esfuerzos que sugieren que la asociacidn dislocacidn-particula es una
configuracion de baja energia relativa a la situacion en la cudl la dislocacion y la particula no
estan en contacto (26,30),

El microscopio electronico de transmisién reveld que el grano nanocristaling tiene
estructuras de celdas con dislocaciones y bandas de corte que se desarrollaron al incrementar el
tiempo de molienda. La textura de deformacion, que se determiné por difraccion electronica de
2 estructura que contiene celdas de dislocaciones de bajo angulo de limite de grano desaparecid
con tiempos mayores de molienda y fue remplazada por una textura aleatoria consistente de

nanocristales con limites de grano de alto angulo.
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Jan y Koch (1990) han mostrado que la dureza se incrementa al disminuir el tamaiio de
grano -para nanocristales de Fe producidos por molino de bolas, Se observé una relacion Hall-
Pech -para Dureza vs. Tamaiio de grano ™2,

o =ocpt+kd!? @7

Donde oy y k son constantes del material y d representa el tamafio de grano. Por lo tanto
se puede inferir que si queremos un tamaiio de grano muy pequeiio, requeriremos de un esfierzo
mayor para lograr la deformacién durante la molienda. Lo que concuerda con las observaciones
realizadas durante la molienda, ya que notamos una rapida disminucion del tamafio de grano al
inicio de la molienda y posteriormente el refinamiento se hace mas lento. El cambic en la

resistencia producido por la microestructura es una consecuencia del bloqueo al movimiento de

las dislocaciones.
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CAPITULO 3

3.1.1 Desarrollo experimental

La aleacién mecanica se manufacturo a partir de polvos elementales de hierro y aluminio,
teniendo el hierro una pureza de 99 9% y con un tamafio de malla entre 100 y 200 y el aluminjo
con una pureza de 99.97% y de malla 40. Para ello se usd un molino Attritor Union Process 01-
HD, con una capacidad de 750 cm® el cual fue modificado para poder suministrar nitrogeno
liquido a la cémara con su respectiva salida, ademés de colocarle un sensor de temperatura que al
" mismo tiempo sirve como control para mantener un medio criogénico con su- respectivo

aislamiento térmico (Fig, 3. 1).

.[Termopar
P Salida de
2 —— : : GasN
Polvas de Fe y Cubierta de
Al en N Liquido Gas
Aislante
Bolas de
modienda

Fig. 3.1 Esquema de un molino atritor modificado para Ia aleacion mecéanica de Fe-Al.
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El medio de molienda son bolas de acero inoxidable 440 C (con 16-18% de Cr, 0.95%-1.20% de
C, 1% de Mn y 1% de S$i) con un diametro de 6.35 mm Yy una relacion en masa de 1:10 en polvo a
bolas respectivamente. Este proceso conocido como criomolienda se realizo en tiempos de 25
horas (tiempos mayores de molienda no producian una mayor reduccién en el tamafio de
particula ademas de que tos polvos se convertian en ptroforicos).

Una vez concluida {a molienda, el molino se coloca en vacio para eliminar el nitrogeno liquido
residual y posteriormente se lleva a una caja de guantes llena de argon, donde al llegar a la
temperatura ambiente se realiza la separacion del polvo y las bolas de acero inoxidable por medio
de una criba.

Con el proposito de caracterizar materiales nanocristalinos base hierro se llevaron a cabo
moliendas de aleaciones mecanicas criomolidas de Fe-3 % Al Fe-4 % Al y Fe-10 % Al

Posterior a la molienda, los polves se consolidaron mediante la técnica de HIP (Hot Isostatic
Press) y algunas muestras se trataron térmicamente a diferentes temperaturas. Otra consolidacién
sc realizo al compactar los polvos resultantes en un dado rigido a 350 MPa y 550 °C en atmésfera
de argdn durante 30 minutos, los compactados resultantes fueron de 25.4 mm de diametro ydel
mm de espesor, cuya densidad se determiné usando la técnica de inmersién (1).

A estas muestras consolidadas se les tratd térmicamente a 650 °C, 800 °C, 950 °C y 1100 °C en
una atmoésfera de argon durante | hora con el fin de obtener su estabilidad térmica (en cuanto a su
tamafio de grano). En el caso de la molienda del hierro elemental 1a atmédsfera no fue controlada,
e€n cambio en el Fe-10%Ai los polvos estuvieron sumergidos continzamente en nitrogeno liquido
y durante el proceso se mantuvo una presion positiva de 500 Pa. Se ventild el nitrogeno
volatilizado en un burbujeador lleno de metanol, lo cual nos llevo a una reduccion en la oxidacion
de los polvos de Fe-Al. El control experimental sobre el contenido de oxigeno en el material
criomolido nos da un control sobre la formacién in-situ de las particulas de éxido.

Finalmente estas muestras fueron preparadas, para de ellas obtener Analisis Quimicos,
Microscopia  Optica, Microscopia Electronica de Barrido, Microscopia Electronica de
Transmision, Calorimetria Diferencial de Barrido(DSC), Pruebas de Dureza y Tension y Rayos
X.

Los anilisis quimicos de los polvos se realizaron utilizando fusion de gas inerte(realizados en
Luvak Inc.). También se hicieron anilisis despué's de la consolidacion lo que nos indico que los

cambios en composicion durante el proceso de consolidacién son minimos.
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La consolidacion de las muestras se realizo segun lo indica la tabla 3.1

Tabla 3.1 Consolidacién de las muestras de Fe y Fe-Al

MUESTRA No. Coemposicion Parametros de | Parimetros de
Molienda Compactacion
HP4 Fe T.amb. en metanol 25350 Mpa a 550C 30
hrs Minutos
HP!1 Fe-10%Al Crio.(Ar) 25 hrs. 350 MPA a 556C 30
Min,
HP18 Fe-10%Al1 Crio (N3) 25 hrs 350 Mpa. a 550C 30
Min.
HP22 Fe-3%Al Crio.(N3) 25 brs. 350 Mpa. a 550C 30
Min.
HP22 Fe-2.6%Al Crio.(N3) 25 hrs. 193 Mpa. a 900C 60
Min.

NOTA : HP indica que la muestra fue compactada con presién uniaxial en caliente.

3.1.2 Difraccién de rayos X

Las pruebas de difraccion de Rayos X se realizaron en un difractometro Siemens D5000 con una
radiaciéon Cu Ka. Las muestras fueron barridas en un rango de 2 a 120 ° (26) con una tongitud de
paso de 0.01 °, un tiempo de conteo de 0.6 s, una long. de onda de 1.5406 A y a temperatura
ambiente. Se obtuvieron 2 patrones de difraccion, el primero para una muestra de Fe-10%Al de 4

:

x4 x | mmy el segundo para una muestra de Fe convencional de 4 x 2 x 0.2mm.

3.1.3 Calorimetria diferencial de barrido (DSC)
Se tomaron muestras de polvos durante el proceso de molienda (a diferentes tiempos de molienda
para Fe-4%Al los tiempos fueron de 0 min., 10 min.,20 min., 40 min. Y 60 min. Para Fe-10%Al

s¢ tomaron muestras a 0 min., 10 min., 20 min. Y 40 min.) Utilizando un Calorimetro Perkin-
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Elmer DSC 7 y para proteger las muestras de polvo durante el anélisis fueron protegidas con
argon.

3.1.4 Microscopia éptica

Para la caracterizacién de las muestras se usé un microscopio Olympus Vanox AHMT3
preparandose las muestras con desbaste con lijas de SiC hasta 1200 y un ataque con Nital al 3%
después de pulir para observar a 1200 X

3.1.5 Microscopia electronica de barrido

Las muestras de un tamafio aproximado de 3 x 4 mm se montaron en acrilico y se cubrieron con

pintura de plata para su observacién en un equipo Cole-Parmer 8851 modelo Oxford StereoScan

440 con software Leo.

3.1.6 Microscopia electrénica de transmisién

En este caso se realizo microscopia electronica de Transmision de campo claro y microscopia
electronica de alta resolucion. La preparacion de la muestra se hizo con un electrojet empleando
una solucidn de acido perclorico al 10%. El microscopio empleado fue un leo! 120 trabajando a
120 kv. Obteniendo patrones de difraccion de area selecta del material, fotografias de campo
claro, fotografias de campo obscuro y fotografias de alta resolucion. Todo ello con la finatidad de

conocer el tamafio de grano, los dispersoides: su composicion y su distribucion.



41

CAPITULO 4
RESULTADOS Y DISCUSION

4.1 Analisis quimico
Durante el proceso de criomoliendz se incorporaron cantidades medibles de oxigeno y
nitrbgeno, que se reportan en la tabla 4.1

Tabla 4.1 Andlisis Quimico de los polvos criomolidos en Nitrogeno liquido

Material | Tiempo de molienda | % en Peso de 02 |% en Peso de N,
Fe 25 hrs. 118 0.i55

Fe-4%Al |0 hrs. 0.13 0.019

Fe-4%Al {25 hrs. 0.28 0.880
Fe-10%Al |25 hrs. 2.49 0.29

Debemos recordar que los polvos elementales tienen la siguiente composicion:

Fe de 99.9% de pureza con matla de 100-200.

Al de 99.97% de pureza en malla 40,

En el caso de la molienda de Fe elemental 1a atmosfera no fue controlada, no siendo asi en el caso
de las mezclas de Fe-Al que fueron molidas Ya sea en nitrogeno o en argdn, esto con la finalidad
de disminuir la oxidacién de los polvos de Fe-Al. Comparando los datos de la tabla 4.1 podemos
notar que la velocidad de oxidacion de la muestra de Fe-4%Al es de 0.006 % en peso/hr{con
atmosfera controlada) para el Fe-10% Al su velocidad de oxidacién es de 0.099 % en peso/hr
mientras que en el caso del Fe es de 0.042 % en peso/hr (su atmésfera no fue controlada),

Los analisis quimicos realizados a las muestras compactadas a 550 C durante 30 mimjtos nos
indican que las concentraciones de Oz y Nz se mantienen constantes con cierto error
experimental. Cabe recalcar que el control experimental del contenido de oxigeno durante la
molienda nos da un control sobre la formacién in-situ de la particula de éxido con lo cual se
reduce la fraccion volumétrica de las particulas dispersas que a su vez implica una reduccion en

el radio critico que requiere la particula para un anclado efectivo.
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4.2. Calorimetria diferencial de barrido {DSC) y rayos X
4.2.1 Rayos X

Durante el proceso de molienda crioquimico de los polvos elementales de Fe y Al se tomaren
muestras a diferentes tiempos con el objeto de conocer el efecto del tiempo de molienda en el
tamafio de grano y la extension de la solubilidad solida. Para lo cual se reatizaron estudios de

difraccién de rayos X y Calorimetria diferencial de barrido (DSC).

Las figuras 4.1 y 4.2 muestran los patrones de difraccién obtenidos para ¢l Fe-4%Al y Fe-10%Al
como una funcidn del tiempo de molienda.

Ca target
Fe Fe-4%Al

20 min

Intensidad [Uu.a.]

80 100 120
28 (°)

Fig. 4.1Patrén de difraccion de polvos de Fe-4%Al molidos a 0, 20, 40 y 60 minutos,
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Fig. 4.2 Patron de Difraccién de polvos de Fe-10%Al molidos a 0, 40, 60 y 540 minutos.

La figura 4.1 muestra los picos de difraccion del hierro, no observandose los picos para el
aluminio debido posiblemente a la poca cantidad del mismo en la mezcla de Fe-4%Al, sin
embargo en la fig. 4.2 que corresponde al difractograma de la aleacion Fe-10%Al, se pueden
identificar tanto los picos del hierro como los del aluminio, dichos picos son visibles en tiempos
de 0 y 40 minutos, a un tiempo mayor los picos correspondientes al aluminio desaparecen, lo que
cualitativamente nos indica que el aluminio se ha aleado con el hierro para formar una solucidn
solida, ademas también se observa el ensanchamiento de los picos del hierro, lo que indica el
refinamiento del tamafio de grano (ello recibe un tratamiento posteriormente en la seccion
propia}, este Gltimo comportamiento también se observo en la molienda del Fe-4%Al.

4.2.2 Calorimetria

En las figuras 4.3 y 4.4 podemos obscrvar los diagramas de Calorimetria diferencial de barrido de

los polvos de Fe-4%5Al y Fe-10%Al durante el periodo inicial de la criomolienda.



44

124
5 e L Fe-49%Al y
- | "
F il /
103 -
o lﬂil_l_ o —— ~ f.-
- T 1
-y £
":-é‘ P \_/ -
_-"'"-F"-F -
: ko 0 bk ___,_--'-‘_— __\ .!
(=] [ " [
S 7 | 0 mio \/ =]
al . —_—_— _"‘-\ /-
- B ,
e suf \/
St e
= -
sol- -
sop 40 oime mmmmeT T
'10'?-._.-.-.-. NS B B T PR

WF 250 A0 230 gup  dsg 500
Temperatura (°C)
Fig. 4.3 Diagramas DSC para el Fe-4%Al con diferentes tiempos de molienda.
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Fig. 4.4 diagramas DSC para una aleacion de Fe-10%Al a diferentes tiempos de molienda.
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Podemos observar un pico exotérmico en los polvos de Fe 4%Al y 2 picos en el de Fe 10% Al,
todos estos picos exotérmicos desaparecieron después de un tiempo de molienda (de
aproximadamente 60 minutos para la aleacion Fe 4%Al y de 120 min. para la aleacidn Fe 10%
Al),

Para poder determinar la naturaleza de estos picos exotérmicos en la aleacién de Fe 10% Al se
realizaron anilisis en Rayos X de muestras molidas por 10 minutos y calentadas en el DSC en 3
puntos predeterminados:

A : antes del primer pico

B : después del primer pico y

C: siguiendo el segundo pico

Se enfriaron entonces las muestras a la mayor velocidad posible (aprox. 320 °C/min. ), y

analizadas por difraccion de rayos X como s¢ muestra en la figura 4.5,

My wpet  Fe Fe

Fe

Intensidad {u.a.)

il real Todl
T
TN T T T NI TR TN re A 1|

te ae sy it 1
M

Fig. 4.5 Patrones de difraccion de rayos X para polvos de Fe-10%Al molidos per 10 min. Y
recocidos antes (muestra A) y después (muestra B) del primer pico exotérmico y después del
segundo pico exotérmico(muestra C) en et Diagrama DSC

La figura 4.5 a muestra claramente que los picos de difraccion del Al estaban presentes antes del
primer pico, pero ya no fueron parte del espectro tomado inmediatamenie después. Esto sugiere

que ¢l primer pico representa el calor liberado en la formacian de 1 enlician Adlida del wle Para
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confirmar la importancia del aluminio en la generacién de este pico, se prepararon polvos de Fe
puro cmpleando idénticas condiciones de molienda. El anélisis DSC de estos polvos reveld que
no habia reacciones exotérmicas. Para la muestra que pasa por el segundo pico exotérmico
(fig.4.5¢) emerge un conjunto de nuevos picos de rayos X, que fueron indexados mds como un
compuesto intermetitico de FeAl que como Fe;Al o solucion sélida de Fe(Al). Esta observacién
es dificilmente interpretada por ¢l diagrama de fase en equilibrio(Fig. 4.6), que determina como
una sola fasc la solucién sélida de aFe en esta composicion.

Ann el concepto de extension del limite de fase metaestable (2) que en este rango de composicién
explicaba exitosamente la coexistencia de FesAl y solucion sélida aFe falla en justificar esto
debido a que la fase FeAl no estd en la vecindad de 1a solucidn solida aFe en el diagrama de fase
Fe-Al, lo que puede indicar que durante la molienda tenemos la formacién de fases no predichas
por el diagrama de fases.

Para estudiar la cinética de formaci6n de la solucion sélida durante la molienda se emple6 la
aleacién de Fe 4%Al que tiene un solo pico exotérmico en el diagrama DSC. Es razonable
considerar aqui que la formacion de la solucion sblida consiste de un componente
mecénicamente inducido (durante la molienda en bolas) y de un componente térmicamente
inducido (durante ¢l calentamiento en ¢l DSC) con lo ultimo siendo reflejado en los diagramas
DSC (como se ve en las figuras 4.3 y 4.4). Si se conoce el componente térmico de la entalpia de
formacién de la solucién solida entonces se puede calcular el componente mecanico de la
entalpia de formacion de la solucidn sélida si esta disponible la entalpia cstandar de formacién
(AHym). En este caso la entalpia estandar de formacién de la solucién solida Fe, Al (., (siendo x

el contenido atémico) a 293°K puede ser aproximado por(3):

AHypen = (-38000 + 28000x ) x ( 1-x) 4.1)
Que nos da un AH o =- 3.8 kJ/mol para la formacién de solucién solida de Fe 4%Al a partir de
polvos elementales a 293°K(3). Basados en esta entalpia estandar de formacién entonces

podemos expresar la fraccion de solucion solida formada durante la aleacién mecanica como:

f=1- AH/ AHia (4.2)
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En la figura 4.7 se ilustra una grafica de f vs. t siendo f la fraccion de solucion solida formada
por aleacioén mecanica y t el tiempo de molienda, que puede ajustarse a una ecuacion del tipo de

Iohnson-Mehl-Avrami.
F=1-exp(-0.00031%°) (4.3)

El valor del parametro cinético n = 2.3 (menor que 2.5) nos sugiere que la reaccién que nos
conduce a la formacién de solucion sélida es controlada por difusion(4). La energia de activacion
para la formacién de solucién solida de Fe%64Al para polvos molidos se encontré ser de 1.42 eV
(usando el analisis Kissinger(5)), que es mucho menor que la de difusién de Fe (2.68 eV) en
aluminio (6) y relativamente cercana a la de Al en Fe (1.95 eV) (7).

La pequefia diferencia en las energias de activacion entre 1.42 y 1.95 eV puede ser debida a la
influencia de varios defectos introducidos durante la molienda en bolas.

Fig, 4.6 Diagrama de Fases Hierro-Aluminio.
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Fig. 4.7 Formacioén de solucion solida Fe-4%Al como una funcién del tiempo de molienda.

Sin embargo, en un sistema que posee una entalpia positiva de mezclado, el mecanismo que
gobierna la formacién de solucién sélida supersaturada durante la aleacién mecanica puede ser
diferente de aquel que posee una entalpia negativa de mezclado. Recientemente Bellon y
colaboradores observaron (8) que la deformacion por corte puro conduce a la formacion de
solucién sélida homogénea supersaturada mientras que la difusion se opone al proceso de
mezclado durante la molienda. Resulta razonable especular que el papel que juega la difusién en
la formacién de la solucidn solida durante la aleacién mecdnica depende de la fuerza
termodindmica impulsora para la formacién de solucién sélida. Si es mas energéticamente
favorable Ia formacién de solucion sélida entonces el papel de la difusién es mayor.

El papel jugado poer el mezclado mecdnico en promover la formacion de solucién sélida puede ser
reflejado en el cambio en los picos exotérmicos a bajas temperaturas al incrementar el tiempo de
molienda (figs. 4.4 y 4.5) Una molienda extensiva puede minimizar en forma marcada en espesor
de capa a capa (la distancia eatre los centros de capas vecinas) enire ¢l Fe y Al y entonces
acelerar la formacion de selucion sélida. Este incremento de I¢:1 reaccion debido a la menor

distancia entre capa y capa también se ha encontrado en peliculas multicapas que exhiben un
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diminuir €] espesor unitario entre 2 capas. Ademsas al refinar e] tamafio de grano a la escaia
nanométrico durante la molienda mecdnica se introduce un alto porcentaje de limites de grano e
interfases y varios defectos, los cuales pueden promover la formacién acelerada de formacién de
solucién sélida a través de un mecanismo de difusion.

Los rayos X y el DSC pueden ser usados para estudiar cuantitativamente la cinética de
formacion de la solucién sélida durante la molienda mecanica. El analisis en DSC de los polvos
molidos de Fe-Al nos genera picos exotérmicos que corresponden a la formacion de solucién
solida (en ambas aleaciones: Fed%Al y Fel0%Al) y a la formacion de un compuesto
intermetalico FeAl (en la aleacién de Fe 10%Al). La cinética de transformacion de la solucion
sblida aFe(Al) en la aleacion Fe4%Al sigue la ecuacién Johnson-Mehl-Avrami. La estimacién
del pardmetro cinético n, indica que un mecanismo controlado por difusién (Al en Fe) es €l
responsable de la formacion de la solucién sélida de Fe 4%Al.

4.2.3 ldentificacién de fases, precipitados y compuestos

En las pruebas de difraccién de rayos X las muestras se barrieron en un rango de 2 a 120°
(20) con una longitud de paso de 0.01° un tiempo de conteo de 0.6 s, una longitud de onda de
1.5406A y a temperatura ambiente. Partiendo de los patrones de difraccion de la figura 4.8 para la
aleacién de Fe-10%Al se determinaron las fases, precipitados y compuestos presentes en el
material, para dicho fin sc calculé ¢l espacio interplanar {d) correspondiente a cada uno de los

picos por medio de la Ley de Bragg.
d=2x/2send (4.4)

donde A representa la longitud de onda de los rayos X vy 0 es el angulo que se ajusta a cada

uno de los picos, los resultados obtenidos se muestran en la tabla 4.2,
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Tabla 4.2 Determinacién de la distancia interplanar de fases, precipitados y compuestos por
difraccién de rayos X en una aleacién criomolida de Fe-10%Al.

20(grados) | @(grados)  |d (A)

227 11.35 3.91

44.5 22.25 2.032

64.7 32.35 1.439

81.8 40.90 1.176 .
98.1 49.05 1.019

115.6 57.80 0.910

Una vez conocido (d) el valor del espacio interpianar para cada uno de los picos, se relaciona con

los valores de (d) de las posibles fases, precipitados o compuestos (9) segin vemos en la tabla 4.3

Tabla 4.3 Fases y precipitados segiin ¢l valor del espacio interplanar (d), obtenido del patrén de

difraccion.

d en angstrons(A) | Posible fase, precipitado o compuesto

391 AlFe

2.032 Fe;03,Cr,CryaCe, CriCs,0 AL O3, AliFe, Fe; O, AlFe,aFe, Al Fes AL FesN

1.439 Fe305,Cr,CraiCe, CriCy,e Al 03, Al3Fe Fe3 04, AlFe, aF e, ALFe3;AL AIN,CrsCs,
Fe;N

1.176 Fe203,Cr,CrziCe, ALy, AlFe,aFe, Al Fe,Fe; AL AIN, CraCy, FeQ,Cr,C,Fey N,
Fe:N,Fe;N 7

1.019 Fe;05,Cr,aAlLO;,AlFe,aFe, AL Fe; ALAIN, FeO,Fe;04,FesN, FesN, Fe,N

0.91

Fe;03,Cr,0AlLO;,AlFe,aFe ALAIN,FeQ,Fe304,FesN FesN, Fe,N
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4.2.4 Cilcelo del tamaiio de grano por Difraccién de rayos X

En esta seccion retomamos la referencias del ensanchamiento de los picos en los patrones de
difraccién de Ia prueba de rayos X y suponemos que ello se debe tinicamente a una reduccién en
el tamafio de grano, Ia relacién entre el tamafio de grano (D) y el ancho del pico a la mitad del
punto méximo (FWHM 6 B) esta dada por la ecuacién de Scherrer :

D = kx/FWHM cosd 4.5)
Donde k = 0.9, A es la long. de onda y 6 es el angulo de difraccién. Los tamaiios de grano
obtenidos para ka se muestran en la tabla 4.4,

Tabla 4.4 Tamaftos de grano de la aleacién criomolida

20(grados) | 26(radianes) |FWHM(grados) |FWHM(radianes) |D (nm)
44.539 0.777 0.671 0.0117 12.791
64.71 1.129 0.984 0.0171 9.550
81.795 1.427 1.021 0.0178 10.283
98.13 1.712 0.977 0.0170 12.405
115.607 {0.017 2.162 0.0377 6.895

Este método puede tener cierta desviacion ya que los valores de FWHM o B estan sujetos al error
de separacion de los perfiles de las radiaciones ka; y ko, Para corregir esta deficiencia se utiliza
la correccion del doblete koo para la técnica de Debye-Scherrer(10); para lo cual se
compararon los patrones de difraccion del material nanoestructurado y del hierro convencional,
by v Bo representan el ancho del pico de! Fe-10%Al y ef del material convencional
respectivamente, y b y B los correspondientes anchos corregidos a partir de la curva de
correccion (d/By vs. B/By 6 d/bg vs. )

b/bo), d es la separacion angular del doblete kouaty. Con los datos anteriores podemos caleular los
anchos integrales By y by (los anchos corregidos multiplicados por 1.065 y aplicar la correccion

de Warren para eliminar la desviacién debida al equipo).
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p* = B - b, (4.6)

Una vez calculado el valor de B usamos la ecuacién de Scherrer. Cabe mencionar que en este
caso y el anterior el valor de k se toma como 0.9 ya que esta variable depende de B, D y la
forma de la particula. Sin un conocimiento previo de estos datos, el valor de 0.9 ha mostrado en
la mayoria de los casos resultados con errores menores al 10%.

La curva de la aleacién de Fe-10%Al muestra un claro ensanchamiento de sis picos con

referencia a la curva del material de hierro convencional, lo que podemnos apreciar en la figura
4.8.
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Fig. 4.8 Patrones de Difraccion para el Fe Y Fe-10%Al en donde podemos notar el

ensanchamiento de los picos debidos a la reduccién en el tamafio de grano.

Los resultados se muestran en la tabla 4.5:
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Tabla 4.5 Tamafio de grano calculado con la comeccién del doblete de Debye-Scherrer y
aplicando la correccién de Warren.

0.683° 1.0317° ]1.230° 1.488° 1.796°

0.309° 0.6093° [0.546° [0.526° 0.964°

22265 [32.4137 [41.19° 49.48° 58.16"

22375°  [.32.525° [41.19° 49.48° 58.16

22327 32.469° [41.09" [4934" [58.16°

0.117 0-181 0.248 0.331 0.456

0.378 0.297 0.455 0.629 0.473

0.980 0.978 0.972 0.965 0.960

By

bo

0

8,

O

d

d/By (0.171 0.175 0.202 0.222 0.254
d/by

B/Bg

b/by

0.883 0.921 0.84 0.616 0.827

0.669" 1.009° 1.195° 1.4367 1.724°

b 0.2727 0.561° 0.458° 0.324"7 0.797
B, 0.712° 1.075° 1.2727 1.5297 1.836°

by 0.289% J0.567° 0.487° 0.3457 0.848°
B 0.650" {0.893" [1.175"  [1.489° [1.628°

B(rad) [0.0113[0.0156 [0.0205 |0.026  |0.0284

ID{nm) 13.26 |10.532 8.974 8.185 9.219

Donde d = cte. X tan 0,
Cie. = 0.285 para Cu K«

9,,, = (G|+ 92)/2
01 = édngulo promedio del pico def patrén del material nanocristalino

82 = dngulo promedio del pico del patron del hierro
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Fig. 4.9 Curva de correccion para el cilculo del tamafio de grano.

4.2.5 Calculo del parametro de red

Empleando los valores de los espacios interplanares basados en los patrones de difraccion de
rayos X, podemos obtener el parametro de red correspondiente a cada uno de los picos por medio
de la relacion (11}

1/d =(h + K+ 12y /a2 @7

Los resuftados se dan en la tabla 4.6 :

B(grados) [d(A) [hkl [a(A)

1135 391 110 |5.529
2225 2032200 (4064
3235 1.439 1211 3.520
40.90 1176 {220 [3.326
4905 1.019 {310 |3.222
57.80 091 (222 |3.151
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Para conocer el valor del pardmetro de red promedio (a) de la muestra usamos la técnica de
extrapolacion(12). Aplicando minimos cuadrados obtenemos los valores de ag y m para la
relacién :

a=ay + mcos’ 9 (4.83)
dedondeag = 2.0407A y m = 2.849

4.3 Microscopia
4.3.1. Microscopia 6ptica
Las muestras consolidadas de Fe-10Al se observaron en el microscopio 6ptico, los resultados

los podemos ver en Iz figura 4.10:

% ‘h.a';m -:ﬁr" i\‘{?é%
¥ .f "?f}ﬁ '}g“r iy :‘

Fig. 4.10 Observacion de la muestra consolidada de Fe-10%Al en Microscopio Optico a 125X
Se puede apreciar una forma alargada de las particulas con una tendencia aparente a formar
grupos. y estos a seguir una direccidén cspecifica (lo que se hace mucho mas notorio en las

observaciones realizadas con el microscopio electrénico de barrido).
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4.3.2 Microscopio electrénico de barrido
En la figura 4.11 podemos apreciar una Micrografia tomada en el microscopio electrénico de
barrido;

Fig. 4.11 Fotografia de la muestra de Fe-10%Al donde se puede apreciar la forma alargada de las
particulas y con una orientacion aproximadamente radial, ademés dc unas particulas blanquecinas

que al analizarlas nos indican la presencia de cromo que muy probablemente provenga del

desgaste del molino.

4.3.3. Microscopio electronice de transmision

Las muestras consolidadas posteriormente fueron tratadas térmicamente tal y como ya se
menciond en la seceion respectiva, posteriormente sc observaron en el MET en imagen de campo
obscuro para medir el tamaiio de grano, los resultados de tales observaciones se presentan en la

tabla 4.7
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Tabla 4.7 Tamafios de grano medidos por imagen de campo oscurc en MET del material
nanocristalino criomolido en N, liquide, consolidado en presion uniaxial a 550° C y
postetiormente tratado térmicamente a diferentes temperaturas durante ung hora para observar

la evoluci6n del tamafio de grano debida al incremento en la temperatura de tratamiento.

Material | T ambiente |[650°C [800°C ~ [950°C [1100°C
Fe 20nm 50nm 100nm 300om |-
Fe-4%Al 20om 30oam |70nm 80nm |-
Fe-10%Al |11nm I2nm 13nm 16om |38mm

De los resultados anteriores podemos ver que las muestras de Fe-10%Al tratadas hasta 1100°C
tienen una estructura nanocristalina (38nm) que se mantiene relativamente estable, en cambio
notamos un incremento en el tamafio de grano debido al incremento en la temperatura en la
aleacion de Fe-4%Al que cambia de un tamafio inicial de 20 nm a un tamafio final de 80 nm con
el tratamiento a 950°C y este cambio o disminucién en la estabilidad térmica es todavia mas
notable en las muestras de hierro puro ya que va de un tamafio inicial de 20 nm a temperatura
ambiente hasta 300 nm con e] tratamiento a 950°C. Tncluso es de notarse que con la criomolienda
la aleacién de Fe-10%Al consigue un tamafio de grano menor que las muestras de Fe y Fed%Al

(comparar los 11 nm de la primera contra los 20 nm de las otras 2), Fig. 4.12:
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Temperatura de Tratamiento -
Fig. 12 Tamafio de Grano contra Temperatura de Tratamiento Térmico para los compactados

tratados durante 1 hora.

Como se describi6 con anterioridad las particulas dispersoides de tamafio nanométrico, formadas
durante el proceso de criomolienda mejoran la estabilidad térmica de la aleacidn, estas particulas
se formaron aparentemente como resultado de la interaccion del aluminio y el hierro con el
nitrdgena del molino y el oxigeno de los alrededores bajo las enérgicas condiciones de molienda,
tanto el N; como el O, fueron detectados en los polvos molidos y la estabilidad térmica mejord de
manera considerable con la adicién de 10% de aluminio. Esto nos conduce a considerar una
dispersién de particulas muy finas de 6xidos y nitruros (dispersoides) formados durante la
criomolienda. Aunque la evidencia directa de tales dispersoides requiere de imagencs de alta
resolucion.

Por medio del microscopio electrénico de transmisién se obtuvieron patrones de 4rea selecta de)
material nanocristalino donde se calculd la longitud de onda a partir del patrén de anillos ()

asociada con el haz de electrones a partir de la siguiente ecuacion:

A =N 1s0/v (4.9

El voltaje (V) que se mancjo en el microscopio lue de 120 Kv. por lo cual la long. de onda es
0.035 A
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Conocida A se procede a calcular el espacio interplanar (d) para cada uno de los anillos del
patron, lo que se hace con la ley de Bragg modificada:

AL=Rd (4.10)

Siendo L = longitud de cémara del microscopio usado (en este caso de 80 cms).
R = radio del anillo

Los resultados obtenidos se muestran en la tabla 4.8:

Tabla 4.8 Espacio interplanar (d) calculado a partir del patrén de anillos de difraccién por MET.

R {cms,) |d (angstrons)
1.3 2.175

1.8 1.571

2.25 1.257

2.6 1.087

29 0.0975

34 0.831

Iistos espacios interplanares caleulados por la ley de Bragg modificada corresponden a las fases o

compuestos que se enmarcan cn la tabla 4.9 (10):
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Tabla 4.9 Determinacién de Fases ¥ compuesios por Difraccion de Area Selecta en MET:

Nimero de | Espacio interplanar (d) | Posible fase o compuesto

anillo

1 2175 Fezo:],,FCO,CI'JC;,CI',CFBCG._CT‘}CJ,CI.A!203,AI3 Fe
CryC,FeyN,Fe;N, Fe;N

2 1.571 AIN,ALO; I €304,Fe;03,Fe0,Cr3C3,Cr23Ce,CriCa
aAlO; Fe,N

3 1.257 ALAIN,AlFe,0 AL Os,AlyFe,CtFes0, €203,Fe0
Cr;C;,CrBC5,Cr7C3,CrzC,Fe4N.Fe;N,Fc;N

4 1.087 aFe,Al,A]N,A[Fc,aAlz();,FcOFezO;,Cr,Fe;O.;,Fe;A!
Fe4N,Fe;N Fe,N

5 0.975 ALAIN,AIFe,aAlzOg;Fe203,Cr,FeO,Fe3O4,Fc4N,Fe3
N,Fe;N

6 0.831 aFe,Al,AIN,AJFc,aAhO;,Cr,FQOJ,Fe304,Fe3N

Los resultados obtenidos por difraccion de rayos X'y por microscopio electrénico de transmisién

respaldan ia suposicion de la existencia de 6xidos y nitruros, una comparacién la tenemos en la
tabla 4.10;

Tabla 4.10 Comparacién de los resuitados obtenidos por Difraccién de Rayos X y por MET

Elemento Oxidos Nitruros Comp.
Rayos X |MET Rayos X |MET Rayos X |MET Rayos X {MET
aFe aFe Fe;0; Fe;04 AIN AIN AlsFe AlFe
AT T Al I N T e o Y S T
Cr Cr FeO FeOQ FesN FesN Fe;Al Fe;Al
oAbLO, aALO; FesN FeN CrC; CnC,
Cr,C Cr,C
Crz3Cs Cr2Cs
Cr;C; Cr7Cy
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Revisando la entalpia de formacion para las posibles fases, precipitados Yy compuestos
encontramos lo siguiente: para los elementos puros (Cr, Aly oFe) su valor AHfen Kcal/mol. Es
de cero, los demas valores se enlistan en la tabla 4.11:

Tabla 4.11
[Fase AHf? (Kcal.mol)

aALO; -400.4

Fe;0O, -267.7

Fe, 0, -197.0

Cr;Cg -8§7.2°

AIN -76.0

FeO ’ -65.0

CrC,4 -38.7

CrCy -20.4

AlFe -6.0

AlsFe -5.81

Fe;Al -3.19

FesN -2.55

CrnC ——

FesN ——

Fe;N ——

e o~ /

En lo referente al cromo ¥ sus compuestos es evidente que son el resultado de la contaminacién
de los polvos con el material del molino o las bolas de molienda que son de acero inoxidable y
contienen cromo y carburos de cromo.

El valor de las entalpias de formacién nos indica cual de los compuestos es mas ficil de formarse
de los datos de la tabla podemos observar que los éxidos mas favorecidos energéticamente son:
aAbLO; y Fe;Qy, ambos metaestables, el compuesto mis susceptible de formarse es el Cry;Cy yen

menor grado los demés compuestos del cromo, los datos también indican que el Al es mncha mic



62

factible de formarse que el FeqN, lo que nos lleva a considerar que la mayor parte del nitrégeno
que se introduce en el material reacciona con el aluminic para formar AIN. Ademds se¢ ha
demostrado que la deformacion plistica acelera la formacién de capas de nitruros sobre la
superficie de las aleaciones de hierro ain a temperatura ambiente(Belostskii y Yurkova, 1991).
Por otra parte Furubayashi (1974) demostrd que la deformacién plistica de Fe-0.04%Al-
0.005%N propicia la formacién de pequefias dislocaciones que funcionan como lugares de
nucleacién de precipitados de AIN. Con los resultados obtenidos podemos considerar 1a presencia
de dxidos y nitruros actuando en la aleacion como particulas dispersoides a escala nanométrica Yy
que tales dispersoides actilan sobre las dislocaciones evitando su movimiento y con ello evitando
el crecimiento excesivo de los granos para conferirle una estabilidad térmica a la aleacién sobre
todo en a aleacion de Fe-10%Al (tal como lo podemos notar en la figura 4.12).

4.3.4 Microscopia de alta resolucion
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En la figura 4.13 observamos particulas dispersoides y las podemos comparar con la escala que

sc encuentra a la derecha que es de 20 nm entonces tenemos un tamafio aproximado de 3-5 nm en
tales particulas dispersoides. '

Fig. 4.14 En la micrografia de alta resolucién podemos observar el tamafio de grano nanométrico

¥y la presencia de dispersoides en matriz y limite de grano.



Conclusiones

L.- La aleacién mecanica a partir de los polvos elementales de Fe y Al se realizé en tiempos
minimos de 40 minutos, lo cual fue comprobado mediante calorimetria diferencial de barrido,
llegando a obtener tamafios de grano entre 12 y 60 nm.

2.- Se detecta en los polvos Yy en particular en la aleacion Fe-10% Al la presencia del
intermetélico FeAl por difraccion de rayos X.

3. —Durante el anilisis del tamafio de grano de los materiales bajo estudio, sc observd, que su
tamafio disminufa al incrementar el contenido de soluto, de 0% de Al al 10% de Al con un
tamafio de grano promedio en Fe (50 nm), Fe-4% Al (20 nm), Fe-10% Al (6 nm).

4.- La disminucién en el tamaiio de grano a medida que se incrementd el contenido de soluto se le
atribuyé a la presencia de particulas dispersoides en matriz y limite de grano del tipo AIN, ALOs,
oxidos de hierro.

5.~ La presencia de dispersoides permite que el tamafio de grano nanométrico se mantenga estable
hasta los 900 C como fue el caso del Fe-10%Al.

6.- La cinética de la extension sélida de Fe-a por aleacién mecanica y calorimetria tuvo un
comportamiento del tipo Melh-Johnson- Avrami, lo que dio como resultado una ecuacion del tipo
F = 1-exp(-0.0003¢ %),
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