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RESUMEN

El presente trabajo doctoral se enfoca en el analisis microestructural
del sistema ternario Al-20Si-5Fe (% en peso) con adiciones de cromo,
manganeso y titanio. Actualmente se han realizado varios estudios de
investigacion que intentan comprender la naturaleza y evolucion de los

compuestos intermetalicos formados por estos elementos de transicion.

Se sabe que técnicas de solidificacion rapida como melt-spinning
favorecen la modificacion y/o refinacion de las aleaciones base aluminio
(Al), se ha reportado que se produce una globulizacion de los compuestos
intermetalicos, favoreciendo las propiedades mecanicas de la aleacién. En
este trabajo doctoral se analiza el efecto de un proceso novedoso de
solidificacion rapida llamado Suction Casting (SC), este proceso da como
resultado velocidades de solidificacion superiores a 10° K.s'. Las
aleaciones fabricadas se caracterizaron por técnicas de Espectroscopia de
Fluorescencia de Rayos-X, Difraccién de Rayos—X, Microscopia Electrénica
de Barrido y de Transmision asi como ensayos mecanicos de dureza
Vickers (ASTM E-92) y compresion (ASTM E-09).

El analisis microestructural revel6 la presencia de fases a-Al, silicio
eutéctico (Si), silicio primario (Si), AlsFeSi2 en los sistemas manejados
(AlSiFe, AlSiFe-Cr, AlSiFe-Mn y AlSiFe-Ti). Al incrementar la adicién de
elementos de transicion en contenidos del 1, 3 y 5 % en peso
respectivamente, se observa la presencia de los siguientes intermetalicos
aleados: Al _Fe Cr, Fe MnSi_, Al Fe Mn, Ti Si..

En el sistema AlSiFe-Cr se encontré que el intermetalico acicular
AlLFeSi, (2D) obtenido por solidificacion convencional poseia una

estructura en forma de placa (3D). El valor de microdureza mas alto se



encontro para las aleaciones con el 5% en peso de Cr (220 HVO0.5) en
solidificacién convencional. Sin embargo, para SC (barras de 2mm de
diametro) la microdureza mas alta fue 192 HVO0.5 para el 3% en peso de Cr.
Aunque la microdureza disminuy6é con la solidificacion rapida, la
plasticidad compresiva de la aleacion aumentd considerablemente
(>300%), siendo la homogeneidad microestructural el principal

contribuyente al incremento en la ductilidad de las aleaciones.

Para el sistema AlSiFe-Mn debido a la presencia de las fases Fe MnSi,
(acicular), AllgFe4Mn (dendritica) y la forma en cémo estan distribuidas en
la aleacién afecta drasticamente las propiedades mecanicas haciendo que
por solidificaciéon convencional alcance en promedio una dureza de ~130
HVO0.2, no obstante al solidificar rapidamente por SC la dureza aumento a
~169 HVO0.2 para las barras de 4 mm de diametro y ~226 HV0.2 para las
barras de 2 mm de diametro. Lo antes mencionado se refleja en las
propiedades de compresion, haciendo que dichas aleaciones se vuelvan
mas rigidas, pero conservando una ductilidad del 50% con respecto a la

aleacién maestra.

Finalmente, se observo en el sistema AlSiFe-Ti una dispersion
homogénea de Ilas fases intermetalicas AlFeSi, y TiSi,. Ambos
intermetalicos presentan una morfologia acicular (solidificacion
convencional) haciendo que las propiedades mecanicas de este sistema
aumenten (~144 HVO0.5). No obstante, la técnica de solidificacién rapida
(melt-spinning) hace que este sistema tenga las propiedades mas altas,
alcanzando durezas de 534 HV0.025 para la aleacion Al-19.0Si-4.75Fe-5Ti
(% en peso). Esto se asocio a la refinacion microestructural, obteniendo

particulas <100nm de diametro.



ABSTRACT

This work presents the microstructural and mechanical analysis of a
ternary Al-20Si-5Fe (wt.%) system with Cr, Mn and Ti additions. It has been
observed that rapid solidification technique such as melt-spinning induce
a structural modification and/or refining of Al based alloys. It has been
reported that a globulization of intermetallic compounds is produced,

favoring the mechanical properties of the alloy.

In this work, the effect of a novel process of rapid solidification
called "Suction Casting" (SC) is analyzed. The manufactured alloys were
characterized by means of XRF, XRD, SEM, TEM as well as Vickers
microhardness and compression tests. The resulting solidification rate of
the SC process was higher than 10°Ks'. For the master alloy, the
microstructural analysis revealed the presence of a-Al, eutectic silicon
(§i) and primary silicon (Si). When adding the alloy elements, the
presence of Al FeSi, was observed for all systems. When the addition of
transition elements was increased in amounts of 1, 3 and 5 wt.%,
respectively, the presence of the intermetallic Al Fe Cr, FeMnSi,

Al Fe Mn, TiSi, phases was observed.

For the Al-Si-Fe-Cr system, it was found that the acicular
intermetallic Al3FeSi2 (2D) obtained by conventional solidification showed
a plate-shaped structure (3D). The highest microhardness value was found
for the alloys with 5 wt.% of Cr (220 HV0.5) in conventional solidification.
However, for SC (2 mm diameter bars) the highest microhardness was 192
HVO0.5 for 3 wt.%. Although the microhardness decreased with the rapid
solidification, the compressive plasticity of the alloy increased
considerably (>300%), being the microstructural homogeneity the main

contribution in to increase in the ductility.
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For the Al-Si-Fe-Mn system, due to the presence of the
Fe MnSi, (acicular), Al Fe Mn (dendritic) phases and the way in which they
are distributed in the alloy, mechanical properties were drastically
affected. For conventional solidification, the average hardness was 130
HVO0.2, however when solidifying rapidly by SC, the hardness increased up
to ~226 HVO0.2 for the 2 mm diameter bars. The above was also reflected
in the compression results, as these alloys became much tougher, whilst

retaining 50% ductility with respect to the master alloy.

The Al-Si-Fe-Ti system showed a homogeneous dispersion of the
intermetallic Al FeSi, and Ti Si, phases as the amount of Ti increased. Both
intermetallics displayed an acicular morphology. However, the change in
the mechanical properties was attributed to the distribution and
fragmentation of the intermetallic Al FeSi, producing a change of
hardness for conventional solidification from ~113 HVO0.5 to ~173 HVO0.5
for SC. On the other hand, the presence of Ti Si, did favour the ductility,
increasing this property by 200% when compared to that of the master
alloy. These results demonstrated that Ti enhanced the plastic
deformation, whilst Mn improved the microhardness and toughness. The
addition of Cr provided a good balance between plastic deformation and

toughness.
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INTRODUCCION

En el afio 1960 el investigador Duwez junto a un grupo de
investigadores inventaron un método para preparar aleaciones metalicas
vitreas por enfriamiento directo desde el estado liquido [1,2]. El objetivo
es lograr velocidades extremas de enfriamiento en aleaciones desde el
estado liquido, con la finalidad de prevenir la separacién de dos fases en
sistemas de aleaciones binarias las cuales, de acuerdo a las reglas de
Hume-Rothery, los dos metales deberian formar una serie completa de
soluciones solidas. Subsecuentemente, se desarrollaron diferentes
procesos de solidificacion rapida, entre los mas importantes a mencionar
son: Taylor wire process, Leghorn y kavesh. Pero no fue sino hasta 1971
cuando Ohnaka y colaboradores [3] comenzaron a utilizar el método de
hilado por fundicion “melt spinning”, por su siglas en inglés, para la
produccion continua y directa de cintas. Esta técnica involucra la
inyeccion de un jet o hilo liquido sobre un sustrato, que por lo general es
un disco de Cu, el cual se encuentra girando a gran velocidad y de esta

forma la aleacion inyectada solidifica rapidamente.

La naturaleza de la solidificacion rapida hace que estos materiales
estén libres de defectos caracteristicos de los materiales cristalinos, tales
como dislocaciones, limites de grano y segregaciones, dando como
resultado para ciertas aleaciones, resistencias mayores a los 3.3 GPa [4,5].

12



Actualmente la produccion de compuestos mediante solidificacién
rapida posee ventajas muy atractivas, es decir: (a) refinamiento de grano,
de tal manera que cualquier segregacion en composicién ocurre solo a
través de distancias muy cortas para lograr la uniformidad, el potencial de
extender la solubilidad solida de elementos ternarios mas alla de las
composiciones de equilibrio, asi como también, (b) la posibilidad de
eliminar operaciones de maquinado y acabado sobre piezas terminadas y

asi obtener piezas con dimensiones cercanas o idénticas a las requeridas.

Las perspectivas del futuro desarrollo de estas aleaciones
producidas por solidificacion rapida incluyen: mejoramiento de la
ductilidad a temperatura ambiente, mejorar la resistencia a elevada
temperatura, desarrollo de procedimientos de soldadura y métodos para

fabricacién de componentes [6-8].

La presente investigacion estara enfocada al estudio de nuevas
técnicas de produccion de materiales ya que los métodos actuales se
limitan a espesores muy delgados; por lo cual se encuentra la necesidad
de trabajar con piezas mas grandes, las cuales deben realizarse con

nuevos equipos como por ejemplo colada por succion suction casting [9].

En tanto se pretende caracterizar mediante distintas técnicas
electronicas las fases obtenidas y el efecto de la adicion de aleantes. A la
fecha se ha reportado que la adicién de elementos de transicién, mejora

las propiedades mecanicas de las aleaciones base Al, por lo cual, se

13



pretende analizar el efecto que tiene la adicién de elementos como Fe, Cr,
Mn y Ti comUinmente reportados como impurezas [10-13] dentro del
sistema Al-Si. Este sistema es de los mas empleados en la industria, por lo

que existe la necesidad de mejorar las propiedades de estas aleaciones.

Este trabajo esta dividido en diferentes capitulos, iniciando con un
marco tedrico que abarca la informacion mas importante que se debe
conocer para llevar a cabo esta investigacion, después se presentan las
técnicas experimentales empleadas en el trabajo, describiendo
brevemente en qué consisten y como se desarrollan. Posteriormente se
encuentra el capitulo que involucra el desarrollo experimental, en este, se
encuentra los detalles de fabricacion y caracterizacion de las aleaciones
obtenidas de cada sistema analizado en esta investigacion. Después se
encuentran los capitulos dedicados al analisis de resultado de cada
sistema, para ello se inici6é con el mas sencillo (Al-Si-Fe), seguido por el ya
reportado en la literatura, pero fabricado por la técnica de solidificacion
rapida suction casting (Al-Si-Fe-Cr) obteniendo barras de 2 mm de
diametro. Después se trabajo con el sistema Al-Si-Fe-Mn, produciéndose
barras de 2mm y 4mm de diametro respectivamente. Por ultimo, se
presentaran los resultados del sistema Al-Si-Fe-Ti, trabajado por

melt-spinnig, obteniendo cintas de 25 um de espesor.
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Finalmente, se encuentran las conclusiones generales del trabajo,
asi como un resumen de la produccion cientifica que se obtuvo de esta

investigacion.

OBJETIVO GENERAL

Elaborar cintas (>15um) y barras (2-4 mm de diametro) mediante
solidificacion rapida empleando la técnica de melt-spinning y suction
casting. Caracterizar mediante microscopia electréonica de barrido (MEB),
asi como por microscopia electréonica de transmision (MET) el efecto de las
adiciones de elementos de transicion considerados como impurezas en

una aleacién base aluminio.

HIPOTESIS

1. Si la rapidez de solidificacion aumenta, se espera un refinamiento
microestructural de los constituyentes del sistema Al-Si-Fe.

2. Se espera que el elemento de transicion agregado (Cr, Mn, Ti),
modifiquen la microestructura del sistema ternario Al-Si-Fe.

3. La adicién de elementos de transicion y la velocidad de

solidificaciéon afectaran positivamente las propiedades mecanicas.

15



JUSTIFICACION

La solidificacion rapida se logra con mayor facilidad mediante la
imposicion concurrente de una elevada velocidad de enfriamiento (10° a
10" K-s*). Sin embargo esto requiere de un buen contacto de una seccion
suficientemente delgada de metal fundido con un depdsito de un material
altamente conductor. Las consideraciones de flujo de calor asociadas
dictan que hay un espesor limite para lograr un nivel dado de velocidad
de enfriamiento, por ejemplo: 10 mm para 10? K-s*, 0.1 mm para 10°K-s'y
1 um para 10 K-s* [14-16]. A estas velocidades se favorecen la formaciéon
de nuevas fases metaestables que aunado con la adicion de elementos de
transicion, provocan la formacion de nuevas fases ternarias las cuales

pueden brindar mejores propiedades a las aleaciones.

Actualmente se producen piezas con geometria pequefa (cercanas a
100 um de espesor) [17], por lo tanto, en esta investigacion se pretende
aumentar la geometria en sus tres dimensiones, formando barras de 2 a 4
mm de espesor para aplicarles ensayos mecanicos y asi poder comprender
el efecto de la solidificacion rapida, para que, en un futuro se puedan

controlar las variables de fabricacion y encontrar una aplicacion.

Este tema es de gran interés por el desarrollo que implica en la
mejora de propiedades mecanicas en aleaciones base Al, debido a su

excelente resistencia especifica, en comparacion con otras aleaciones.
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CAPITULO1

MARCO TEORICO

1.1 Solidificacién convencional

El término solidificaciéon simplemente significa la formacién de un
solido, por lo que el material o los materiales de origen pueden ser
gaseosos (vapor) o liquidos (por ejemplo, fundidos). Por lo tanto, la
solidificacion puede implicar una depositacién continua o discontinua con
0 sin una reaccion quimica o el paso de un frente de solidificaciéon a

través de un volumen de metal fundido [18].

Cuando un metal puro solidifica bajo condiciones cercanas al
equilibrio, toda la masa se cristaliza a una misma temperatura, conocida
como temperatura de solidificacién (Ts), que es constante y que se
mantiene constante mientras se libera todo el calor latente de
transformacion, una vez que el metal ha solidificado ocurre el
enfriamiento. Sin embargo, cuando el metal puro considerado
anteriormente se solidifica bajo condiciones de no equilibrio, los cristales
solidos no se forman a la temperatura de solidificacion, sino que ocurre a
una temperatura T menor que Ts, lo que implica el requerimiento de un

subenfriamiento cinético [19]:

17



AT =T =T oo un..(Ec.01)

Donde AT es el subenfriamiento, Ts es la temperatura de
solidificacién y T es la temperatura de anadlisis. Una vez producida la
nucleacién del solido, cuando hay suficiente cantidad de solido, se
produce la liberacion de una cantidad apreciable del calor latente de
transformacion. Esto conduce a un aumento en la temperatura del
sistema, cercana a la del equilibrio de solidificacion, Ts, y aqui permanece
constante, hasta que toda la masa liquida haya solidificado. Este
fenémeno de aumento de temperatura desde el inicio de la solidificacién

se denomina “recalescencia” (Figura 1.1).

T (°C) A Crecimiento

Fin
Solidificacion

T

Inicia
Solidificacion

Recalescencia

>
Tiempo (s)

Figura 1.1.- Curva de enfriamiento que muestra las zonas de interés de analisis.
Para conocer el tipo de crecimiento de la intercara liquido-solido, el
analisis tedrico tiene sus fundamentos en criterios de estabilidad
heuristicos. Uno de estos criterios menciona que la interfaz en su

crecimiento adquiere una morfologia para crecer a una velocidad maxima

18



o para crecer bajo condiciones de un minimo subenfriamiento, para las
aleaciones, la intercara liquido-solido normalmente es inestable;
unicamente se produce intercara estable en casos especiales de
solidificacién columnar en metales puros. En sustancias puras, la
estabilidad de las intercaras depende de la direccion del flujo caldérico

[20].

De acuerdo al criterio de subenfriamiento, se producira crecimiento
planar (Figura 1.2-a) de la intercara para producir homogeneidad
microestructural cuando las condiciones de crecimiento son en estado
estacionario. El crecimiento celular (Figura 1.2-b) surge cuando un
pronunciado gradiente de soluto, causado por la distribucion en equilibrio
de atomos de soluto y de solvente, crea una acumulaciéon de soluto
delante de la interfaz planar, que tiende a desestabilizar ese frente, para
iniciar la presencia de subenfriamiento constitucional. Finalmente, el
crecimiento dendritico (Figura 1.2-c) surge cuando se forman celdas
regulares que crecen a relativamente a bajas velocidades, su direccion de
crecimiento es perpendicular a la interfaz liquido-sélido, independiente
de la estructura cristalina. Sin embargo, cuando se incrementa Ila
velocidad de crecimiento, los efectos cristalograficos empiezan a ejercer
influencia y la direccién de crecimiento celular se desvia hacia direcciones

cristalograficas preferenciales [21].
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VISTA

(A)
Crecimiento
Planar

(B)

Crecimiento
Celular

(©)
Crecimiento
Dendritico

Figura 1.2.- Esquema de los crecimientos comunes en solidificacion convencional [19,21].
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L dadods
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Las condiciones del proceso de solidificacion determinan en gran

medida las propiedades de los materiales siendo el parametro de mayor

efecto, la velocidad de enfriamiento durante la solidificacién.

La estructura mas comun presente en piezas provenientes de colada

es la estructura dendritica. Las dendritas son las precipitaciones primarias

que se forman a partir de un nucleo de cristal para dar pie a una rama o

brazo principal. A partir de este brazo, crecen brazos secundarios en

direccion perpendicular al brazo principal si la estructura cristalina es

cubica; dentro de una aleacion crece una gran cantidad de dendritas para

finalmente formar una red. La distancia entre los brazos dendriticos

secundarios depende directamente de la rapidez de enfriamiento [22].
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1.2 Solidificacién rapida

La solidificacién rapida (SR) esta definida en la literatura cientifica
como la extraccion rapida de energia térmica que incluye un sobre
calentamiento y un calor latente durante la transiciéon del estado liquido a
altas temperaturas hasta el material solido a temperatura ambiente. La
rapida extraccion de calor se lleva a cabo a subenfriamientos por arriba de
100 °C o mas, antes del inicio de la solidificacion. Lo anterior en
comparacion de los pocos grados obtenidos por coladas convencionales,

es decir, de 1 °C o menos por segundo [4,18].

Para que un proceso sea considerado de solidificacién rapida, la
velocidad de enfriamiento debera estar en el orden mayor a 10° K.s',
aunque enfriamientos de 10° K-s' también presentan algunas
microestructuras de solidificacién rapida [18]. Estos procesos son
tratados como una nueva ruta para producir materiales con fases

metaestables y precipitados extremadamente finos (Tabla 1.1).

La extraccion rapida de energia térmica que se produce durante la
solidificacién rapida permite grandes desviaciones del equilibrio. Esto
ofrece, a su vez, ventajas sobresalientes como: (a) una extension de
solubilidad en estado so6lido, formacion de fases metaestables y fuera del
equilibrio, (b) una reduccion en la segregacion de fases, (c) la retencion de

una estructura cristalina desordenada en materiales habitualmente
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ordenados, (d) compuestos intermetalicos. Finalmente, otros cambios
intrinsecos de refinamiento como el tamaio y la forma de los granos, asi

como la ubicacion de las fases obtenidas [4,5].

Tabla 1.1.- Velocidad de solidificacién y tamafios de grano asociados a varios procesos de

solidificacion [18].

Velocidad de Caracterizacion del sélido
Solidificacion Designacion Procesos Limite de Tamano de
(Ks? espesor grano

A. PROCESAMIENTO POR SOLIDIFICACION NORMAL
6 3 . Lingotes y grandes fundiciones 0.5-5.0mm
107 -10 Muy baja 6 m
en arena (500 - 5000 pum)
10~ -10° Baja Lingotes y fundiciones estandar 0.2-6m 50 -500 um
10° - 10° Media Tiras finas, func.ii,cic')n a presiony 6—20 mm 550 um
atomizacién normal
B. PROCESAMIENTO POR SOLIDIFICACION RAPIDA
Atomizacion de polvos finos,
10° - 10° Alta extraccion de liquido (melt 0.2—-6mm 0.5-5.0 um
extrusién y melt extraction)
10°-10° Ultra alta—Alta | Depositacion de aerosol, Laser 6—200 um 0.05-0.5 um

En la practica, hay métodos o formas que se han desarrollado para

producir una solidificaciéon a alta velocidad, en la Figura 1.3 se muestra la

clasificacion de los procesos de solidificacion rapida, se pueden apreciar

las diferentes rutas de solidificacién rapida y enfriamiento rapido, estos

se catalogan en tres métodos: (1) por pulverizacion, (2) por enfriamiento y

(3) por superficie.
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PRODUCTO PROCESO

PARTICULAS ESFERICAS Atomisackén |
SOLIDO |52 “Shorting”
METODOS DE
PULVERIZACION
ESCAMAS Impacto
DEPOSITO DE CAPA Depasito en aerosol _|
Inyeccién de Chorro, ]
ALAMBRE Melt Spinning, Proceso
LAMINAS PLANAS Taylor para alambre
CINTAS/ TIRAS ANCHAS EI';:!;::*“:D ET hluqu;- METI;::EDDS
- t
PARTICULAS PLANAS Cotete ds ﬂr:i:. Pemar ENFRIAMIENTO
DEPOSITO DE CAPA (Planar flow casting)
FIBRAS REDONDAS ETI:::I:"::::;KII‘::;Q
PARTICULAS ALARGADAS Me drag )
, |
| 1
: ALAMBRE ! FUNDIDO Locay gy CONTACTD can it METODOS
| OPOLVO | FOmcBwimGaeadOCon | SUPERFICIE TRATADA Fundicion
Fmmmmmm ' ! DEPOSITO DE CAPA Superficial OE
SUPERFICIE

Figura 1.3.- Procesos de solidificacion rapida y sus productos [4].

El procesamiento de la solidificacion rapida ofrece una via para
eludir algunos de los problemas asociados con los procesos
convencionales de tratamiento de metales y sus aleaciones, esto abre un
nuevo campo para el desarrollo de materiales. Los problemas incluyen,
pero no se limitan a la segregacion a niveles macroscopicos vy
microscopicos, la contraccion durante la solidificacion, grietas
microscopicas y la tendencia de las heterogeneidades “locales” en la
microestructura. Los  procesos de solidificacién rapida se pueden

clasificar en funcién de [18]:
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% Los productos resultantes (por ejemplo, la produccion por técnica
de polvos)

% La microestructura resultante (grano y tamano de particula)

¢ La velocidad de enfriamiento se mide generalmente por el

espaciamiento del brazo dendritico secundario (SDAS)

La solidificacion rapida permite obtener materiales metalicos
vitreos (vidrios), estos materiales surgieron por primera vez mediante
depositacion de vapor o por reaccion quimica, incluso se podian obtener
por la técnica de “electroless”; el momento exacto en que se les dio el
nombre de vitreos no es muy claro, pero el primer claro reconocimiento
de que se estaba produciendo un metal en forma vitrea provino del
trabajo de Buckel y Hilsch (1952), quienes trabajaron con estano

depositado a partir del vapor a temperaturas muy bajas (helio liquido).

Los metalurgistas no estaban familiarizados con este trabajo y fue
una sorpresa considerable para muchos de ellos cuando los primeros
experimentos de Duwez mostraron que algunas aleaciones podrian
enfriarse rapidamente en un estado vitreo. La Tabla 1.2 muestra una
clasificacion de la materia en base a lo descubierto por Duwez. El término
vitreo parece mas apropiado ya que enfatiza que el material se formo
directamente del liquido y puede que no necesariamente tenga la misma

estructura que los s6lidos amorfos preparados por otros métodos [23,24].
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Tabla 1.2.- Clasificacion de la materia condensada [19].

Materia Rango de Condicion Configuracion
Condensada Temperatura Térmica Atdmica
Liquido T>T; Estable Desordenado
S6lido-Cristal T<T, Estable Ordenado
Selido-Amorfo T<T, Metaestable Desordenado
(vidrio)
Ty = Temperatura Fusion, Ts =Temperatura Solidificacion, T, = Temperatura de Transicion Vitrea

1.3 Técnicas de solidificacién rapida

Actualmente existen diversos métodos y/o técnicas que se han
desarrollado para producir altas velocidades de solidificaciéon. Un sistema
simple de clasificacion de los procesos rapidos de solidificacion es

esencialmente dividirlos en aquellos que involucran [4]:

= Los métodos de pulverizado que involucran la fragmentacién o la
atomizacion del metal liquido en un torrente de gotas.

= Colada del metal liquido (usualmente los métodos de enfriamiento
rapido, pero no siempre, involucran estabilizacion en lugar de
fragmentacion de una corriente de metal liquido).

= Técnicas “in-situ” de fundicion y solidificacion rapida que tiene
lugar en la superficie del disipador de calor, que puede ser el mismo

material que el que se solidifica rapidamente.
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Las siguientes técnicas se utilizan para producir aleaciones por

solidificaciéon rapida [19]:

= “Melt-spinning”, “strip casting” o extraccion por fusion, producen
cintas, laminas o fibras delgada de aproximadamente 25-100 um.

= Atomizacion, produce polvo de aproximadamente 10- 200 pm.

= Fundicién direccionada vy re-solidificacion, produce capas

superficiales delgadas.

1.4 Generalidades de las aleaciones base Aluminio

Las aleaciones base aluminio tienen multiples aplicaciones en el
sector industrial automotriz y aeronautico debido a sus propiedades
mecanicas y principalmente a la baja densidad que presentan estan
aleaciones, ya que el aluminio es tres veces menos denso que el acero, por
tal motivo aumentar las propiedades de estas aleaciones significa mayores

ganancias economicas.

Las aleaciones Al-Si que seran trabajadas en este proyecto
corresponden a las aleaciones con mayor aplicacion en la industria,
conformando mas del 90% de las aleaciones de colada fabricadas [25].
Estas entrarian en la clasificaciéon de las 3XX.X y/o 4XX.X, debido a que
presenta particulas de silicio primario homogéneamente distribuido en la
aleacion que promueven una excelente resistencia al desgaste. Por tal
motivo son empleadas habitualmente en monoblocks para automoviles y
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pistones donde existe condiciones de friccién excesiva y por ende se

emplean aleaciones hipereutécticas.

Las propiedades de estas aleaciones tienen una gran dependencia a
los procesos de colada, composicion quimica y el tratamiento del metal
liquido. Las aleaciones hipereutécticas Al-Si tienen baja densidad, alta
rigidez especifica, resistencia a elevadas temperaturas, resistencia al
desgaste y bajo coeficiente de expansién térmica [25,26]. Por todo lo antes
mencionado, estas aleaciones son empleadas en partes automotrices de
alto rendimiento como: bielas, balancines, cilindros, pistones, retenedores

de valvula [25].

Las razones del por qué se selecciond una aleacion hipereutéctica
fue por lo duro que son las particulas de silicio primario en la
microestructura de la aleacion confiriéndole una alta resistencia al
desgaste. Sin embargo, varios estudios revelaron que esta resistencia al
desgaste depende fuertemente de la morfologia y la distribucion del Si
primario en la matriz. También se ha demostrado que el proceso de
colada y la rapidez de enfriamiento afectan directamente a la morfologia
que tenga este Si primario. Se ha revelado que altas temperaturas de
colada e incrementos en la rapidez de enfriamiento resultan en un efecto

positivo en el tamano y la distribucion del silicio primario [25].

Las aleaciones Al-Si hipereutécticas presentan regularmente las

siguientes fases: Si primario (Si ), Si eutéctico (Si) y dendritas de o-Al. La
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microestructura de la aleacion depende generalmente de la nucleacion y
velocidad de enfriamiento durante la solidificacion, por tal motivo, la
morfologia del Si, se puede presentar como: star-like, plumoso, poliédrico,
dendritico y en forma de placa (Figura 1.4). Esto debido a sus condiciones

de solidificacién o al refinamiento de la fase que habitualmente se realiza

con fosforo.

}?'), ‘: 7 $ ' ,s'
Figura 1.4.- Metalografias de los diferentes tipos de crecimientos del Si primario. (a) Star-like, (b)
Plumoso, (c) Placa, (d) Poliédrica y (e) Dendritica [25].

Uno de los crecimientos mas comunes es el poliédrico ya que su
crecimiento se lleva a cabo a diversas velocidades de solidificacién.
Vijeesh, et al. [25] reportaron que el efecto de la nucleacién y crecimiento
del Si primario, concluyeron que el cambio en la morfologia de este Si en
una aleacion Al-18%Si es funciéon de la velocidad de crecimiento, el

gradiente de temperatura y la rapidez de enfriamiento. A velocidades de

enfriamiento de 2.0 K-s* se promueve el crecimiento poliédrico.
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Por otro lado, también se encontré6 que la condiciéon para la
nucleacion heterogénea del Si, poliédrico depende del angulo de contacto,
que es funcion de la velocidad de enfriamiento; ademas de que un angulo
de contacto de 30+4° es efectivo para este tipo de crecimiento. En la
Figura 1.5 se puede observar las diferentes formas poliédricas del Si, la
forma basica es la octaédrica, este Si, octaédrico se observa en una gran
variedad de formas tales como triangular, cuadrada, trapezoidal y

hexagonal debido al corte aleatorio inducido durante el pulido de la

-~ -
AR 7
éy & N 4

Figura 1.5.- Esquema que ilustra el Si primario octaédrico en los planos de seccion bidimensional: (a)
contorno triangular, (b) contorno cuadrado, (c) contorno trapezoidal y (d) contorno hexagonal [27].

1.5 Sistema ternario Al-Si-Fe

Las fases intermetdlicas que componen al sistema Al-Si-Fe han sido
de gran importancia (Figura 1.6), debido a que las particulas formadas
pueden influir en las propiedades mecanicas del material durante la
solidificaciéon pueden influir en las propiedades mecanicas del material
durante los siguientes pasos de fabricaciéon o en servicio [28]. Dentro de
las aleaciones base aluminio, el Si y el Fe forman fases ternarias duras
que fragilizan la aleacion y estas a su vez influyen en la propiedades

gquimicas y mecanicas, asi como en la resistencia a la corrosion y la
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calidad de las superficie [29]. Al mismo tiempo, se conocen gran variedad
de aleaciones de Al, donde el Fe es un elemento basico y necesario, por
ejemplo, en aleaciones coladas por inyeccion, conocido por sus siglas en
inglés “DC” (die casting). Por otro lado, el Si en contenidos superiores al
20% en peso es considerado como danino, ya que las particulas masivas
de Si primario aumentan bruscamente la dureza de la aleacion

provocando que la aleaciéon no sea aplicable en alguna industria.

FeSi
2 (AI)+(Si)

40
TgtFeSi,+FeSi/
FeSi-_

60

T,/t5tFeSi+o

o, +FeSi
80/ >~ L
oL+t \\ (Alyttgtt,
y \
(04 AT
(0.0Fe) 2 ‘
(0Fe) o oo ' [N W \, (A])
Fe 20 40 60 80 ‘Al

(0dFe)+oL, FeAl,ta, FeAl, 1 Fe,Al,, (Al)+t +Fe,Al,,

Figura 1.6.- Diagrama de fases ternario del sistema Al-Si-Fe a T = 500 °C, el circulo muestra la
ubicacion de la aleacion maestra investigada en este trabajo [30].
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Sin embargo, se ha demostrado que existen mejoras en estas
aleaciones por técnicas de solidificacion rapida o aleado mecanico,
mejorando las propiedades mecanicas, la resistencia a la corrosiéon y la
resistencia térmica [29,31-33]. Lo antes mencionado se lleva a cabo
controlando la precipitacion de los intermetalicos; este sistema es
bastante complejo, debido a que existen reportes de mas de 15 fases,
entre intermetalicos binarios y ternarios lo cual también resulta

interesante para ser investigado [28,30,34,35].

1.6 Efecto de elementos de aleaciéon en el sistema ternario

Muchos de los elementos que se trabajaran en este proyecto son
vistos como elementos indeseables en las aleaciones base aluminio debido
a que producen intermetalicos de durezas elevadas que ocasionan que la

aleacion se vuelva fragil. A continuacion se enlistan estos elementos [36]:

Hierro: Mejora la resistencia a la fractura en caliente y disminuye la
tendencia a que se pegue en el molde usado en coladas por inyeccion a
presion. Los aumentos en el contenido de Fe disminuyen sustancialmente
la ductilidad. El Fe reacciona con otros elementos aleantes para formar
una multitud de fases insolubles, las mas comunes son FeAl3, FeMnAlS, y
o—AlFeSi. Estas fases son las responsables de la mejora en la resistencia,
especialmente a elevadas temperaturas. La fraccién insoluble de estas

fases incrementa a medida que aumenta el contenido de Fe, en piezas de
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colada se deben tener ciertas consideraciones ya que afecta en forma
negativa comportamientos como la fluidez; el Fe participa en la formacion

de fases lodosas junto con el Mn, Cr y otros elementos.

Manganeso: Es considerado como una impureza en las piezas de
colada, se mantiene en niveles bajos. En ausencia de trabajo de
endurecimiento, el Mn no ofrece beneficios significativos en las
aleaciones de fundicion de aluminio. Existe cierta evidencia de que una
alta fraccion en volumen de MnAl puede encontrarse en aleaciones que

contienen mas del 0.5% Mn.

Titanio: Es el elemento mas comun utilizado como refinador de
grano, se usa frecuentemente en combinaciéon con pequefias cantidades de
boro. El Titanio (Ti) es frecuentemente empleado en concentraciones
mayores a las requeridas para refinacion de grano para reducir las
tendencias a la fractura en caliente en aleaciones de rango corto de

solidificacion.

Cromo: Es adicionado comunmente en bajas concentraciones a
temperatura ambiente. El Cr forma normalmente el compuesto CrAl, que
es muy insoluble en estado soélido y, por tanto, util para reprimir el
crecimiento de grano. Los lodos que contienen composiciones de Fe, Mn,
Cr son encontrados en la fundicién, pero rara vez se encuentra en las
aleaciones de fundicion por gravedad, el Cr mejora la resistencia a la

corrosion en algunas aleaciones [11].
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Se ha reportado en trabajos previos que estos elementos indeseables
incrementan la estabilidad térmica de las aleaciones fortaleciendo la
precipitacion de fases intermetalicas que aumentan la dureza de la
aleacion [12,37] en combinacién con la solidificacion rapida, estas
propiedades se mejoran haciendo que el material sea resistente al

desgate.

En la Figura 1.7 se muestra el intermetalico Al FeSi, este compuesto
fragiliza las aleaciones de Al por lo cual es de suma importancia modificar
su morfologia o precipitar otro tipo de intermetalicos para la mejora de
las propiedades. Skolakova, et al. [31] reportan que el Cr es un elemento
relativamente barato y tiene uno de los coeficientes de difusién mas bajos
en el aluminio, este elemento modifica la morfologia de los intermetalicos

de Fe, también tiende a refinar el Si.

Autores como Stefano, et al. [12] mencionan que elementos como el
Mn y Cr pueden cambiar la morfologia de fases intermetalicas o mejorar la

precipitacion de fases que son menos perjudiciales que B-Al FeSi.

Figura 1.7.-
modificada con Sr y enfriada a 3.5 °C-s-1 [38].
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1.7 Areas de investigaciéon

= Fabricacion de aleaciones cristalinas

La fabricacion de estas aleaciones radica en la importancia del
refinamiento microestructural, ya que se conoce que a medida que el
grano y/o dendrita disminuye de tamano (Figura 1.8), este obtiene mayor
resistencia mecanica; incrementando el modulo, la dureza y la resistencia

al desgaste de las aleaciones [39].

Solidificaciéon Solidificacion
Convencional Rapida

g
o

..... Acero Maragin

8

= == = e = Acero Inox Austenitico

Fusion en la Superficie

I

Lingotes

Espaciamiento del brazo dendritico (pm)
3

10 1 =
Atomizaciéon por
Kxan Atomizacion
AR por Agua
Chill-Block y métodos de
sprayado térmico Gun Splat
.001 —— T —— Y
1073 100 103 108 109

Velocidad de Enfriamiento (°Cs™)
Figura 1.8.- Dependencia del espaciamiento interdendritico secundario (SDAS) sobre la velocidad de
enfriamiento para varias aleaciones [4].
Finalmente, la solidificacién rapida permite la formacion de fases
metaestables que en un proceso de solidificacién convencional

dificilmente pueden ser alcanzadas. La presencia de intermetalicos en la

aleacion no es del todo negativo, ya que en procesos de solidificacion
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rapida favorece la esferoidizacién de estos compuestos haciendo que el

material sea mas ductil y tenaz [17].

= Aleaciones de alta entropia (High entropy alloys “HEA”)

Durante el siglo XX, el progreso y la evoluciéon han llevado a la
invencion de aleaciones especiales, como los aceros inoxidables, los
aceros de alta velocidad y las superaleaciones. Aunque las aleaciones
compuestas de varios elementos tienen una entropia de mezcla mas alta
que los metales puros, la mejora en las propiedades se deben
principalmente a la mezcla de entalpia que permite la adicion de
elementos de aleacion adecuados para aumentar las propiedades fisicas
y/0 quimicas. Recientemente, se han introducido composiciones mas
complejas con mayores entropias de mezcla. Tales composiciones
complejas no garantizan necesariamente una estructura y microestructura
compleja que va acompafnada de fragilidad en la aleacion. Por el contrario,
una entropia de mezcla significativamente mayor a partir de
composiciones complejas podria simplificar la estructura y Ila

microestructura e impartir propiedades atractivas a las aleaciones [40].

Para entender las HEA, se necesita tener conocimiento sobre la
entropia de mezcla y la entropia de configuraciéon de las aleaciones, que
surge de la mezcla de componentes puros. De la termodinamica
estadistica, se obtiene la ecuacion de Boltzmann, que calcula la entropia

de la configuraciéon del sistema:
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ASconf = kglnw ...............(Ec.02)

Donde k_ es la constante de Boltzmann y w es el nimero de formas
en que la energia disponible se puede mezclar o compartir entre las
particulas en el sistema. Para una solucién soélida aleatoria de n-
componentes, en la que el componente i tiene una fracciéon molar X, su

entropia de configuraciéon ideal por mol es:

n
ASeon = —RZXl- INX; oo o . (E€. 03)
i=1

Donde R es la constante de los gases [8.314 J K mol'] [40]. Si bien la
entropia de mezcla total tiene cuatro contribuciones: configuracion,
vibracion, dipolo magnético y aleatoriedad electronica; la entropia de
configuracion es dominante sobre las otras tres contribuciones. Por lo
tanto, la entropia de configuracién a menudo representa la entropia de
mezcla para evitar calculos dificiles para determinar las otras tres
contribuciones. La Figura 1.9 enumera las entropias de configuracion de
las aleaciones equiatomicas en términos de la constante de gas “R”. La
entropia de configuracion aumenta a medida que se incrementa el nimero

de elementos.
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Aleaciones de Alta Entropia
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Figura 1.9.- Tipos de aleaciones basadas en la entropia configuracional del sistema [40].

Las HEAs son esencialmente aleaciones de solucién solida que
contienen multiples elementos en una estructura de cristal simple. Las
rutas de fabricacion tipicas para materiales tradicionales pueden aplicarse
en estas aleaciones. Dependiendo de como se mezclen los elementos, los
procesos se dividen en aleado mecanico en estado soélido y mezcla en
estado gaseoso, la metalurgia de polvos, el recubrimiento, la solidificacion
rapida, los cristales individuales preparados con el método de Bridgman,

el revestimiento laser y el sputtering de peliculas delgadas.

= Aleaciones vitreas (vidrios metalicos)

Mientras que los polimeros liquidos y los silicatos se pueden
convertir facilmente en solidos vitreos a velocidades de enfriamiento
bajas, de alrededor de 1-10 K-s*, los vidrios metalicos son productos
relativamente nuevos para el ingenio cientifico. Estos materiales tienen

una combinacion interesante de propiedades tal como alta resistencia
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mecanica, buena estabilidad térmica, una regién liquida sobreenfriada

grande y un potencial para ser facilmente maquinable.

Segun Inoue, existen tres reglas empiricas para la formacién de BMG

(Bulk Metallic Glasses, por sus siglas en inglés) [19]:

i. Sistemas de multiples componentes que consisten en mas de tres
elementos.

ii. Diferencia significativa en las proporciones de tamafno atéomico por
encima de = 12% entre los tres elementos constituyentes
principales.

iii. Calores negativos de la mezcla entre los tres elementos

constituyentes principales.

Esto significa que un mayor nimero de componentes en un sistema
de aleacion desestabiliza las fases cristalinas de la competencia que
pueden formarse durante el enfriamiento. Asi, aumenta la tendencia de
cristalizacién de la masa fundida. Se afirma que las aleaciones que
satisfacen las tres reglas empiricas tienen configuraciones atomicas en el
estado liquido que son significativamente diferentes de las fases
cristalinas correspondientes y que favorecen la formaciéon del vidrio
metalico en términos de termodinamica (energia libre), cinética (movilidad

atomica) y de evolucion microestructural [15,19].
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CAPITULO 11

TECNICAS EXPERIMENTALES

En este capitulo se describen las técnicas empleadas en esta
investigacion. Las técnicas aqui descritas, estan ordenadas conforme a su
uso durante el desarrollo del trabajo. Se presenta una pequena semblanza
del concepto tedrico de cada equipo, asi como las variables que

intervienen en el desarrollo del mismo.
2.1 Fundiciéon en Horno de Arco Eléctrico [HAE]

El horno de arco eléctrico es un equipo que alcanza temperaturas de
hasta 3500 °C y al contar con una atmoésfera inerte controlada puede ser
empleado en la fundicion de diferentes metales y/o aleaciones. El HAE
comunmente se emplea en la industria para la fundicién de acero, debido
a que el equipo cuenta con una atmoésfera controlada, hace que la
eficiencia de la produccion de acero sea constante. Con los avances en las
tecnologias verdes para el manejo de los gases de efecto invernadero y el
manejo adecuado de los residuos producidos, este tipo de horno se ha

vuelto mas recurrente para la producciéon de nuevas aleaciones [41].
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La Figura 2.1 muestra un esquema del interior del horno, en esta
camara se trabaja a una presion de hasta 10° mbar y se utiliza Argon (Ar)
como gas inerte hasta alcanzar una presion de purga de entre 600 a 700
mbar. Finalmente, para llevar a cabo la fundicién se debe tener una
presion en camara de 800 a 900 mbar; este horno funciona con un
electrodo de tungsteno y se manejara un plato de cobre (Cu) como

lingotera, este plato es enfriado con agua para que solidifique la aleacion.

Ciamara de
Fusion

Entrada de
R _ Ar

Sistema

de Vacio Electrodo

Lingote Ti
&) R
~ ~ ~~ Plato de Cu

v |

Flujo de Agua Flujo de Agua

Figura 2.1.- Esquema del interior del Horno de Arco Eléctrico (HAE)

La Figura 2.2 muestra las partes que conforman al HAE, este horno
es un Mini Arc Melting System modelo MAM-1. A continuacion se describe
cada una de ellas: (1) Se tiene la fuente de poder que es necesaria para
poder generar el arco eléctrico, (2) en la parte superior del horno se
encuentra el dispositivo para la manipulacion del electrono de tungsteno,
(3) un tanque de Ar de alta pureza necesario para generar la atmésfera
inerte dentro de la camara de fusiéon, (4) esta valvula funciona para
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generar el vacio dentro de la camara, (5) esta llave funciona para inyectar
Ar a la camara del HAE, (6) esta llave funciona para romper el vacio dentro
de la camara inyectando aire del medio ambiente y (7) finalmente el

sistema de vacio.

Figura 2.2.- Partes del horno Mini Arc Melting System, modelo MAM-1

2.2 Solidificacion rapida

2.2.1 Succiéon en molde de Cu

Esta técnica de solidificaciéon rapida ha sido popular para la
produccion principalmente de vidrios metalicos en bulto [23]; el principio
involucrado en este método es succionar la aleacion en estado liquido
dentro de un molde que generalmente es de Cu (por su excelente
capacidad de extraccion de calor), esto se lleva a cabo utilizando una
diferencia de presiones entre la camara de fusion y una camara

secundaria que se encuentra a 10°kPa.
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La Figura 2.3 muestra un esquema del sistema armado para succion,
en este se puede observar que el proceso de succion (SC, suction casting,
por sus siglas en inglés) se divide en dos secciones muy importantes: a) la
camara superior contiene conexiones para el gas inerte (Ar), medidores de
vacio y el electrodo de tungsteno; b) la camara baja consta de un sistema
de enfriamiento del molde cobre y de los dispositivos para llevar a cabo la

succion del metal liquido.

Camara de
Fusion

Entrada de

- —_
Sistema
de Vacio Electrodo

Ti

- l Lingote

Molde Cu Plato de Cu
Flujo de Agua ¢ Dispositive T Flujo de Agua
de Succion P Linea de
[|

Bombeo

Depaosito
de Vacio

Figura 2.3.- Esquema detallado de los componentes para llevar a cabo suction casting

Al momento de tener el metal en estado liquido, este cae en el
molde de Cu, el cual ya estda conectado al sistema de enfriamiento donde
se solidificara la pieza. Al caer en el orificio, este se succiona (usando Ar

como gas inerte) y solidifica rapidamente dentro del molde.
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La Figura 2.4 muestra el mismo horno empleado para la fundicién
de las aleaciones, pero con los accesorios para el proceso de succion. A
continuacion se describen ciertas piezas necesarias para llevar a cabo el
proceso: (1) en la parte posterior del horno se tiene una llave para hacer la
diferencia de presiones entre la camara de fusién y la camara de vacio, (2)
el plato de Cu empleado para esta técnica, en el centro del plato se coloca
en molde de Cu, (3) finalmente este dispositivo es por donde se lleva a
cabo la succién y a su vez es una trampa, ya que aqui se coloca una rejilla
para que solidifique el exceso de metal de la muestra; este dispositivo se

coloca en la parte inferior del plato de Cu.

Figura 2.4.-Horno de arco eléctrico con los accesorios para llevar a cabo suction casting
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Por otro lado, la técnica referida como “Drop Casting”, es un método
en donde la aleacion cae dentro de un molde metalico, en lugar de
succionar a través de una diferencia de presion. Drop casting es usada
tipicamente en proceso de materiales donde los diametros son mayores a
6 mm, mientras que en colada por succion es usada para colada de
materiales con diametros menores a 6mm, en la Figura 2.5 se puede

observar la diferencia de las muestras producidas por ambas técnicas.

| Suction Casting |e=——=>

Drop Casting |C——>

Figura 2.5.- Piezas obtenidas por colada por succién y por drop casting.

2.2.2 Melt-Spinning

Este método es el mas utilizado en la actualidad para producir
cintas, de hecho el desarrollo de esta técnica ha sido principalmente
responsable del progreso acelerado de la tecnologia de la solidificacion
rapida desde la década de los 70"s. La Figura 2.6 muestra el mecanismo
de la técnica de solidificacién rapida, para que se lleve a cabo la obtencion
de aleaciones. Este requiere de una estabilizaciéon del metal fundido, de
modo que se forme un producto relativamente continuo. Por lo tanto, se
requiere un metal liquido continuo para ser enfriado en una rueda

giratoria de alta velocidad; la cantidad de metal fundido es inyectada a
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través de un orificio en la parte inferior del crisol por una sobrepresiéon de
gas inerte para formar una corriente continua del metal liquido. Para este
proceso la masa inyectada de metal liquido choca con un sustrato en

rotacion para producir una cinta plana.

Presion Gas de Ar
Hlu - Crisol de Cuarzo
Flujo de Metal Boquilla

Acumulacion de Liquido
{Charco Liguido) Obtencion de Cintas

L

Rueda a Alta Velocidad

Contacto Metal-Rueda

Rueda de Enfriamiento

-
Figura 2.6.- Esquema del mecanismo dentro de la camara del “Melt—Spiner” [23]

La Figura 2.7 muestra el equipo empleado para la fabricacion de
cintas cristalinas de las diferentes aleaciones trabajadas en este trabajo
doctoral. La camara donde se lleva a cabo tanto la fusién, como la
solidificaciéon puede encontrarse bajo una atmosfera con un gas inerte,
comunmente Ar o He de alta pureza, dependiendo de las caracteristicas
fisicas de la carga a tratar. Los materiales susceptibles a la oxidacion son
trabajados en atmoésferas con gas inerte, lo cual no solo reduce la
oxidacion, sino que provee mejores caracteristicas de textura en la

superficie y definiciéon de bordes de las cintas.
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Figura 2.7.- Melt Spinning SC marca Ebmund Buhler modelo GmbH.

2.3 Fluorescencia por Rayos X [FRX]

Es una técnica de espectroscopia atomica, esta se basa en las
transiciones de electrones de los atomos que se producen cuando una
radiacion electromagnética de cierta energia incide con el material en
estudio, produciendo una excitacion del atomo. El atomo pasa de un
estado basal (estable) a otro de mayor energia (inestable) de lo que
resultan transiciones en diferentes estados energéticos en el atomo, los
cuales son Unicos para cada atomo en particular [42-44]. Este fendmeno
es aprovechado para el analisis elemental y analisis quimico, siendo capaz
de detectar elementos ligeros como el magnesio (Mg) hasta elementos

pesados como el uranio (U).

La Figura 2.8 muestra el equipo empleado en la experimentacion,

este aparato es una pistola de campo marca Bruker Titan S1 que esta
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empotrada a una base para escritorio. Este dispositivo se utiliza
particularmente en la investigacion de metales, vidrios metalicos y
ceramicos; las ventajas de esta técnica son: (1) prueba no destructiva, (2)
resultados de composicién quimica en minutos, (3) identifica aleaciones

comerciales, (4) es un equipo pequeno que permite la practica en campo.

LT

Figura 2.8.- Equipo para FRX marca Bruker modelo Titan S1.

2.4 Difraccién de Rayos X [DRX]

Los rayos X son radiacion electromagnética de la misma naturaleza
que la luz pero de longitud de onda mucho mas corta. La unidad de
medida en la region de los rayos X es el angstrom (A), igual a 10 m y los
rayos X usados en difraccién tienen longitudes de onda en el rango de 0.5
a 2.5 A, mientras que la longitud de onda de la luz visible esta en el orden

de 6000 A [45,46].
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La difraccién (Figura 2.9) es la interacciéon de una onda con un
obstaculo, ambos en el mismo orden de magnitud, dando como resultado
a un cambio de direccion relativa del frente de la onda original. La
interferencia se da cuando diferentes ondas de la misma naturaleza
interactian entre si, dando paso a un fenémeno en el cual las amplitudes
de estas se suman de forma constructiva, generando una onda resultante
de mayor amplitud o si es destructiva, la onda resultante es de menor
amplitud o nula.

\ e foldn k,
Chogue elastico " Difusion coherente
Y (diffraccion de rayos-X)

foton k,

Choque ine1a§tic’ —— | Difusién incoherente
: flearescencia de rayos-X,

difusion. de Copmton)

Figura 2.9.- Interaccién de los Rayos X con la materia [45]

El interactuar un frente de onda con objetos igualmente espaciados,
se dara pie al fenédmeno de difraccion e interferencia constructiva. Cuando
el frente de onda difracta en ellos, cada onda resultante (difractada)
interactia con las proéximas, teniendo como resultado una nueva onda
formada por la interferencia constructiva de las antes difractadas [45]. Los
rayos X pueden ser producidos en el laboratorio usando un tubo de rayos
X convencional. Dependiendo del material de anodo, se pueden generar

longitudes de onda (L) que van de 0.56 A (AgK,) a 2.29 A (CrK,) [47,48].
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Dado que son picos estrechos y que la longitud de onda depende del

metal usado como blanco se denominan lineas caracteristicas. Estas lineas

se agrupan en conjuntos denominados K, L, M, etc. en orden de XA creciente

y todas juntas forman el espectro caracteristico del metal usado como

blanco. Normalmente tinicamente las lineas K son tutiles en difraccion, las

de A mas larga son absorbidas con demasiada facilidad. En la tabla 2.1,

muestra las lineas en el conjunto K, pero sdlo las tres mas intensas se

observan en el trabajo de difraccion habitual: son Ko, Ko, ¥ Kp las lineas

de rayos X caracteristicas fueron sistematizadas por Moseley,

éste

encontro que la longitud de onda de una linea particular descendia

conforme el nimero atémico del emisor aumentaba [45,47].

Tabla 2.1.- Longitudes caracteristicas para diferentes anodos [45,47].

Anodo kV Longitud de OndaA(A) | Filtro Kg
K.1: 0.70926
Zr
Mo 20.0 Ky2: 0.71354
0.08 mm
Kp1: 0.63225
Kqo1: 1.54050
Ni
Cu 9.0 Ko2: 1.54434
0.015 mm
Kp1: 1.39217
Kq: 1.78890
Fe
Co 7.7 Ko2: 1.79279
0.012 mm
Kp1: 1.62073
Kq1: 1.93597
Mn
Fe 7.1 Ky 1.93991
0.011 mm
Kp1: 1.75654
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Usualmente se preparan las muestras en una molienda para obtener
polvo finos y asi obtener la informacion de los materiales ya sean
monocristalinos y/o policristalinos mediante el uso de un detector que

colecta la informacion.

La difraccion (Figura 2.10) es la interaccién de una onda con un
obstaculo, ambos en el mismo orden de magnitud, dando como resultado

a un cambio de direccion relativa del frente de la onda original [49].

Frente de ondas Fren
Incidentes b onsrboo b

;\\

Estructura de planos MWW
0

Figura 2.10.- Esquema de la difraccion de Rayos X [49]

La necesidad de un espaciamiento constante entre los obstaculos
para el fenomeno de difraccion, se explica mediante la ley de Bragg (Ec.
04). Esta ley permite relacionar el angulo de incidencia del haz de rayos X,

la longitud de onda de este haz y la distancia interplanar.

nA=2dsin0 ..............(Ec.04)

Donde n es un entero positivo, A es la longitud de onda empleada, d
es la distancia interplanar y 0 es el angulo de incidencia. Al conocer las
distancias interplanares, podemos definir el tipo de celda que componen

al solido cristalino a estudiar [45,49].
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Segun el modelo de Bragg, los planos de un cristal se comportan
como espejos semitransparentes de manera que en cada plano se reflejan
partes del mismo frente de ondas. Como no recorren el mismo camino
optico antes de superponerse de nuevo en el exterior del cristal, se
producira interferencia positiva si la diferencia de caminos Opticos es

multiple entero de la longitud de onda (nx).

2.5 Microscopia Electrénica de Barrido (MEB)

La observacion a través de un barrido por parte de un haz
electréonico, nos permite obtener informacion morfoldgica, estructural y
de la composicion quimica del material. Esta técnica resulta muy versatil
por la diversidad de muestras que se pueden observar y analizar: Se
pueden analizar materiales cristalinos, amorfos, microestructurados (< 0.1

mm) o nanoestructurados (> 1 nm a 100 nm) [50].

El Microscopio Electronico de Barrido (MEB) convencional es un
instrumento cuyo funcionamiento se basa en el barrido de la superficie de
un espécimen, por medio de un haz de electrones cuyo diametro oscila
entre 4 nm y 200 nm, controlados por lentes electromagnéticas formadas
por el paso de corriente a través de solenoides (bobinas) [51]. Después de
que el haz de electrones interaccione con la muestra, se generan varios
tipos de senales (Figura 2.11), las cuales son colectadas por un detector

especifico para cada una de ellas.
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Figura 2.11.- Interacciones de los electrones del haz primario con el espécimen [51].

La interaccion del haz de electrones primario con la muestra es un
proceso que se inicia cuando el haz se origina en la punta del filamento
(Figura 2.12), después es acelerado y conducido por la columna hasta la

muestra donde interacciona con los atomos del espécimen en un volumen

con forma de pera [48].

ELECTRONES

RETRODISPERSADOS (BEI ELECTRONES
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FLUORESCENCIA
SECUNDARIA

Figura 2.12.- Interaccion del haz con la superficie de la muestra y la visualizacién del volumen de
interaccion [48].
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El tamano del volumen de interaccion depende de los siguientes
factores: corriente del haz de electrones incidente, voltaje de aceleraciéon
y densidad atomica de la muestra. A mayor corriente y voltaje de
aceleracion, el haz penetrara la muestra a una mayor profundidad y entre
mas elementos quimicos con numero atomico grande estén presentes, el

haz penetrara en menor medida la muestra.

En este proyecto se utilizaron diferentes equipos de microscopia
electronica de barrido, debido a la calidad de imagenes que se querian
obtener de cada muestra, asi como el tipo de analisis a obtener de cada
aleacion. En la Figura 2.13 se muestra una imagen del equipo empleado al
inicio de la experimentacion y exclusivamente para los lingotes obtenidos
por solidificacion convencional. Este equipo es muy practico ya que se
conoce coloquialmente como un microscopio de escritorio, sin embargo la
calidad de imagenes y analisis obtenidos de este equipo son de alta

calidad, a continuacion se enlistan las ventajas del equipo:

1. El equipo trabaja con un filamento de tungsteno llegando a
resoluciones de hasta 10000x en SEI (Secondary Electron Image) y
hasta 30000x en BEI (Backscattered Electron Image).

2. Se puede emplear para cualquier material conductor (de no ser
conductora la muestra, se puede colocar un recubrimiento

conductor).
3. Acepta muestras de hasta 2.5 pulgadas de altura y diametro.

4. El equipo trabaja a bajo y alto vacio, favoreciendo el uso de

muestra biologicas.
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5. Este microscopio cuenta con una platina que permite una rotaciéon

de 360° e inclinacion que van de 0° a 45°

Figura 2.13.- Microscopio electrénico de barrido, marca JEOL modelo NeoScope JCM-6000

En ocasiones, para obtener analisis de mayor precision se recurrio6 al
uso del microscopio electronico de barrido de emision de campo
JEOL-7600F (Figura 2.14). La observacion de alta resolucién y el analisis
de alta resolucion espacial se logra mediante la combinacion de una lente
de objetivo tipo semi-lente que puede colimar el haz de electrones incluso
a bajos voltajes de aceleracion, y la fuente de electrones Schottky en la

lente que proporciona una corriente estable sobre vida util del equipo.
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Figura 2.14.- Microscopio electronico de emision de campo, marca JEOL JSM-7600F

2.6 Microscopia Electrénica de Transmision (MET)

El primer microscopio electronico de transmision lo construyeron
Ruska y Knoll en la década de 1930, hecho por el cual recibieron el premio
Nobel de fisica en 1986 [52]. Las partes principales de un microscopio

electronico de transmisiéon son:

— Canon de electrones, que es la fuente de los electrones que se

aceleraran.

— Lentes electromagnéticas, analogas a las lentes de un microscopio

optico.

— Aperturas mecanicas, para seleccionar determinados haces, o

determinadas regiones de la muestra.
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— Sistema de vacio, ya que el vacio es crucial en un TEM. Como los
electrones pueden ser desviados por las moléculas que pueda haber
en la columna, se debe trabajar en ultra alto vacio (del orden de 10°
Pa).

— Pantalla fluorescente, que permite observar una primera imagen de la

muestra.

— Sistema de registro, placa fotografica o CCD ligada a un PC para

capturar la imagen.

En la Figura 2.15 se muestra un esquema del microscopio de
transmision, en este se observa que el haz es emitido por la fuente de
electrones, posteriormente se encuentran una serie de lentes
convergentes. En primer lugar, el sistema de lentes condensadoras, que
modifican el haz inicial de manera que se puede controlar su angulo de
incidencia y su diametro. Posteriormente se encuentra la lente objetivo,
que es la lente que forma la imagen del espécimen, segiin la corriente
eléctrica que se le aplique se modificara su potencia, de forma que tendra
como plano objeto el plano focal de la lente objetivo o bien el plano
imagen de la lente objetivo [52]. De esta manera se accede a dos modos de
trabajo, o bien el modo difraccion (plano focal) o bien el modo imagen
(plano imagen). Finalmente, se encuentran las lentes proyectoras, que
amplian la imagen real o difractada. La imagen final es recogida en la
pantalla fluorescente y es transmitida a un equipo de cémputo para la

visualizacion de las imagenes.
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Figura 2.15.- Esquema general de un microscopio electronico de transmision (MET)

La Figura 2.16 muestra el microscopio de transmision de electrones
(MET) empleado en la experimentacion. Para emplearlo se prepararon
muestras de 3mm de diametro por electropulido, dichas muestras fueron
atacadas con un reactivo de HPO, al 60% en volumen empleando un
equipo Struers Tenupol-5 de doble jet. Con este equipo se generaron islas
con espesores inferiores a 100 nm y asi poder realizar el analisis

microestructural.
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Figura 2.16.- Microscopio electronico de transmision, marca JEOL modelo JEM-ARM200F

La formacién de imagenes basicamente sucede cuando el haz de
electrones atraviesa por la muestra generando ondas electromagnéticas
algunas difractadas y otras no difractadas y son dirigidas y recopiladas en
la pantalla fluorescente de manera que la imagen se forma a partir de los

electrones que logran atravesar la muestra.

Existen varias técnicas para obtener imagenes mediante TEM, pero la
seleccion de una o algunas de ellas depende de la informacion que se
desea extraer y de las condiciones de la muestra. En este trabajo doctoral
se trabajaran imagenes en campo claro, campo obscuro, difraccion de
electrones y microscopia de alta resolucion (HR-TEM por sus siglas en

inglés).
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2.7 Microdureza Vickers (HV)

La dureza es la resistencia que opone un material a ser penetrado,
esta carga aplicada de forma perpendicular a la superficie de la muestra
es constante y a una velocidad controlada. El ensayo termina cuando la
presion aplicada por el indentador de diamante llega a un punto de
equilibrio con la resistencia de la muestra. Este ensayo se lleva a cabo
siguiendo la norma ASTM E-92 que establece el método de aplicacion para
materiales metdlicos [53]. En la Figura 2.17 se muestra en equipo
empleado para el ensayo de dureza Vickers. Este ensayo consiste en
indentar el material con un indentador de diamante en forma de piramide
de base cuadrada y un angulo de 136° entre las caras opuestas, el cual
deja una huella en la superficie del material, cuyas diagonales son
medidas mediante un microscopio 6ptico. Sus valores se promedian y se

obtiene la dureza del material.

Figura 2.17.- Microdureza, marca Shimadzu modelo HMV-G.
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2.8 Ensayo de compresiéon

El ensayo de compresion (Figura 2.18) es una prueba que tiene como
finalidad corroborar lo obtenido por la microdureza, se determinaran los
esfuerzos de fluencia y maximo de las aleaciones fabricadas, asi como la
ductilidad de las mismas. Este ensayo se lleva a cabo siguiendo la norma
ASTM E-9 que indica las dimensiones estandar para las probetas
cilindricas obtenidas en este trabajo doctoral, cabe mencionar que las
piezas de colada convencional se mandaron maquinar para poder

compararlas con las muestras obtenidas por colada por succion [54].

Figura 2.18.- Equipo universal para ensayo de compresion, marca Instron modelo 11225.
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CAPITULO 111

DESARROLLO EXPERIMENTAL

Este capitulo explica a detalle el desarrollo experimental llevado a
cabo en este trabajo doctoral, para ello se dividiran en diferentes
secciones. Se abordara de forma particular las condiciones trabajadas para

cada sistema y las técnicas experimentales empleadas.

3.1 Fabricacién de aleaciones

= Lingotes
Se prepararon alrededor de cuatro lingotes de 3 gramos, con la
composicion nominal de Al-20Si-5Fe (% en peso) mediante horno de arco
eléctrico (HAE) modelo compact Arc Melter MAM-1 marca Edmund Biihler,
para ello se emplearon elementos de alta pureza Al (99.9%), Si (99%), Fe

(99.8%).

En la Figura 3.1 se muestran los materiales empleados en el pesaje
de las aleaciones. Algunos elementos presentan un poco de 6xido, esto se
debe a la sensibilidad que tienen con oxigeno del medio ambiente. Sin

embargo, estos se lijaron para quitar la pequena capa de 6xido antes de
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ser pesados y posteriormente fueron colocados en el horno para su

fundicién.

Figura 3.1.- Imégenes (a) Balanza digital empleada, (b-d) Elementos empleados para la fabricacién de
las aleaciones.

Para el balance de las cantidades a pesar de cada elemento se tomé

en cuenta lo siguiente:

1. Considerando que se trabaja con elementos de alta pureza se tiene

que la aleacion maestra es: 75%A1-20%Si-5%Fe (porciento en peso).

2. Por lo tanto, la adicién de los tres elementos de transicién se lleva

a cabo respetando la siguiente relacion: (75A1-2051-5Fe)100-x (X).
Donde X = Cr, Mn y Ti.
= Variaciones en la Aleaciéon Maestra (% en peso)
Variacion 1 % de X Variacion 3% de X Variacion 5 % de X
Al | 75%*0.99= | 74.25 Al | 75%*0.97= | 72.75 Al | 5% *095= | 71.25
Si| 20%*0.99= | 19.80 Si | 20%0*0.97= | 19.40 Si | 20% *0.95= | 19.00
Fe | 5%*0.99 4,95 Fe | 5% *0.97 = | 4.85 Fe | 5%*095 = | 475

*X=Cr,MnyTi
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= Calculo de cargas de cada aleacion para 3 gramos:

74.25A1-19.80Si-4.95Fe-1X 72.75A1-19.40Si-4.85Fe-3X 71.25Al1-19.0Si-4.75Fe-5X
% 39 % 39 — 1 % 39
Al 7425 | 2.227 Al | 7275 | 2.183 Al | 71.25 | 2.141
Si 19.80 | 0.594 Si | 1940 | 0582 Si | 19.00 | 0.570
Fe 495 | 0.148 Fe | 4.85 0.145 Fe | 475 | 0.142
X 1.00 | 0.030 X | 3.00 0.088 X | 500 | 0.144
> 100 | 2.999 s 100 2.998 > | 100 | 2.997

En la Figura 3.2-a se puede observar la colocacion de los elementos
en la lingotera (plato) de Cu enfriada con agua. Para evitar pérdidas por
oxidacion, la camara de fusion se encuentra en una atmosfera de argon
(Ar), para ello se purgo6 la camara 3 veces en periodos de 30 minutos con
la finalidad de tener bajos contenidos de oxigeno. Después para iniciar la
fundicién de las aleaciones se funde un lingote de Ti que se coloca en el
centro del plato de Cu de aproximadamente 3 gramos para que absorba el
oxigeno residual de la camara y asi garantizar la baja oxidacion de la
aleacion muestra o el oxigeno en solucion (Figura 3.2-b). Posterior a esto,
se inicia con la fundicién de las aleaciones, se puede producir hasta dos
lingotes en cada fundicién, separando los elementos en dos espacios del
plato (dependiendo de su afinidad) y asi favorecer la solubilidad y la
eficiencia de la fundicion, también para garantizar la homogeneidad de la

aleacion se refundio al menos 4 veces cada lingote (Figura 3.2-c).
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Figura 3.2.- Imagenes del montaje de los elementos dentro del HAE (a) Elementos montados dentro
del horno, (b) Fundicién de lingotes y (c) Refundidas de lingotes.

En la Figura 3.3 se muestra un diagrama de las muestras trabajadas

en este proyecto. Se hace énfasis en los cuatro sistemas trabajados, las

técnicas de solidificacion empleadas y las muestras obtenidas de cada uno

de estos métodos trabajados.

Convencional ]—[ Lingote l

Melt-Spinning H Cintasde 23 |.|ml
Convencional ]—-[ Lingote I
Suction Casting ]—i[ Barmra ded= Im_m]

J Al-208i-5Fe Suction Casting

(Al-208i-5Fe) gpc XCr

Aleacion

(A1-208i-5Fe)ygoe XMn

1(:1.1—2[]5i-5}“e)1w,XTi

Melt-Spinning H Cintasde 25 um l

Figura 3.3.- Diagrama de flujo de las aleaciones trabajadas. Se coloca el tipo de solidificacién
trabajada en cada sistema y las diferentes muestras obtenidas de cada método de solidificacion.
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= Fabricacion de Barras de 2mm y 4mm de diametro

Después de obtener los lingotes de cada una de las aleaciones
trabajadas, se procede a la fabricacion de las muestras por solidificacion
rapida, en este segmento se explica el desarrollo que se llevé a cabo para

fabricar las barras por colada por succion (suction casting en inglés).

A continuacion se reporta el desarrollo por Suction Casting (SC) de
los sistemas marcados en la Figura 3.4. Inicialmente se tomo uno de los
lingotes de cada una de las aleaciones y se fragmenta en el dispositivo
mostrado en la Figura 3.4-a para su posterior pesaje en la balanza digital,
después se coloca la muestra de lingote en el plato de Cu mostrado en la
Figura 3.4-b que va dentro del HAE (las condiciones de uso y descripcion,

fueron mostrados en el capitulo anterior, Figura 2.4).

Finalmente, para llevar a cabo la técnica de SC se cierra la camara y
se deja en vacio (~10® Pa). Se realizan dos purgas con gas Ar de alta
pureza, después de realizadas las purgas, se deja la camara en una
atmosfera de gas inerte (Ar) y se funden en pequefios lingotes los
fragmentos de la aleacion a fabricar (como se muestra en la Figura 3.4-c).
Como ultimo paso, se coloca el lingote en el centro del plato de Cu (donde
se encuentra el dado de la barra a fabricar) y fundiendo dicho lingote
inmediatamente se aplica la fuerza de succion, que esta relacionada a la

diferencia de presion entre la camara principal y la secundaria.
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Figura 3.4.- Imagenes del montaje, (a) dispositivo para fragmentar el lingote de la aleacion, (b) HAE
con los accesorios para suction casting y (c) colocacién de lingotes para refundir en el plato de Cu,
posteriormente en el centro se lleva a cabo la técnica de solidificacion rapida.

La Figura 3.5-a muestra el dado de Cu empleado para la fabricaciéon
de las barras de 2mm de diametro. El peso necesario para fabricar este
tipo de barras fue de 0.380 g aproximadamente (Figura 3.5-b). Se
realizaron cuatro barras de 2mm de diametro, dos de estas barras se

emplearon para la caracterizacion microestructural y las dos ultimas se

emplearon para las pruebas mecanicas.

0 cm 1 2 3

:‘: o) a

Figura 3.5.- Imégenes de suction casting, (a) M Ide de Cu de 2 mm de didmetro y (b) Barra de 2mm
de didmetro.

———————————
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La Figura 3.6-a muestra el dado de Cu empleado para la fabricacién
de las barras de 4mm de diametro, el peso necesario para fabricar este
tipo de barras fue de 1.082 g aproximadamente, en este caso particular
solo se emplearon para los sistemas AlSiFe y AlSiFe-Mn, por lo tanto, para
la caracterizacion microestructural y para la evaluacion de propiedades

mecanicas se fabricaron cuatro barras de estas dimensiones (Figura 3.6-b).

> ”v
e

Figura 3.6.- Iméagenes de suction casting, (a) Molde de Cu de 4 mm de didmetro y (b) Barra de 4mm
de diametro.

Para fabricar las barras de 2mm y 4mm de diametro, se emplearon
dos lingotes fabricados por HAE, por lo que se tuvieron 6 gramos de
aleacion. En este trabajo doctoral por limitaciones de tiempo solo se

alcanzara a reportar lo marcado en la Figura 3.3.

= Cintas de 25 pm de espesor

A la par de realizar la solidificacién rapida por suction casting, se
inici6 con el proceso de melt-spinning. El principio de la técnica fue
descrito en el capitulo anterior. A continuacion se describen las

condiciones de trabajo.
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Se empleo un lingote de 3g para la fabricacién de cintas, este lingote
fue colocado en un crisol de cuarzo de aproximadamente 13 cm de largo y
2 cm de diametro (Figura 3.7). A este crisol se le realiza un orificio en la
punta de aproximadamente 0.8 mm para que actué como boquilla y que

por este orificio pueda ser expulsado el metal en estado liquido.

Figura 3.7.- Crisol de cuarzo de alta pureza

El proceso de obtencion de cintas se describe en la Figura 2.6 de
capitulo II. Empleando el equipo de la Figura 2.7, se coloca dentro el crisol
con la muestra, esta se coloca dentro de una bobina de induccién de Cu
(Ia cual ayuda a la fundicién de la muestra) dejando un espacio entre el
disco de Cu vy el crisol de cuarzo de aproximadamente 5 mm (Figura 3.8-
a). Después se sella el equipo y se hace vacio (~10° mbar) se realizan dos
purgas con helio (He) de alta pureza. Finalmente se lleva a cabo la técnica
en una atmosfera de He, a una velocidad tangencial de la rueda de Cu de
25 m/s y con una inyeccion de presion de 0.4 bar. Esto, con el proposito
de obtener cintas de 25 um de espesor (Figura 3.8-b) para su posterior

caracterizacion.
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Figura 3.8.- (a) Montaje dentro del melt-spinning (b) Cinta de AlSiFe de 25 um espesor.

3.2 Composicion quimica e identificacion de fases

Después de la fundicién de los lingotes y de la fabricacion de barras
y cintas por las técnicas de solidificacion rapida, se procede al analisis de
composicion quimica para corroborar que las aleaciones estén dentro del
intervalo marcado. En la Figura 3.9 se muestra el montaje del equipo, para
este caso particular, se muestra el analisis de un lingote, para ello se corto
el lingote a la mitad y se lijo la seccion transversal apara su analisis en el
equipo. Las muestras solidificadas rapidamente se montaron en vidrio

para su posterior estudio por esta técnica.

Figura 3.9.- Imagen del equipo Bruker-Titan S1 empleado para el analisis quimico.
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Esta técnica tiene numerables ventajas, entre ellas es que contiene
una base de datos para aleaciones base Al. Sin embargo, el sistema
cuaternario manejado en este proyecto no se encuentra registrado dentro
de una base de datos. Por lo cual, se empleara un analisis automatico para
que el equipo detecte las cantidades de elementos quimicos en porcentaje
en peso y muestra la desviacion estandar del valor con respecto a la

normal de la aleacion.

Para la identificacion de fases se emple6 un equipo Bruker d8
Advanced (Figura 3.10-a) este difractometro trabaja con una lampara de
Cu (A=1.54050 A), para tener una buena estadistica en la difraccion de rayos
X (DRX) se trabajara cada patron de difraccion por tiempos de 14 horas, se
colocara un intervalo angular 20 de 20° a 100°. Posteriormente, con la
ayuda del software Match 3.0 se llevara a cabo la indexacién y se

corroborara con el PDXL para identificar las fases asociadas a cada pico.
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Figura 3.10.- Imégenes (a) Equipo de difraccion de Rayos X marca Bruker modelo d8 Advance (b)
Porta-muestras empleado en el equipo.

La Figura 3.10-b muestra el montaje de las muestras en el equipo
para DRX, las cuales fueron desbastadas en lija No.320. Las condiciones
iniciales establecidas en el equipo fueron: 30 kV y 30 mA con una rotacion

de 30 RPM de la muestra (para eliminar textura).

3.3 Preparacién metalogrifica

La Figura 3.11 muestra el montaje de las piezas, los lingotes se
cortaron y se trabajo con una mitad de la pieza (Figura 3.11-a) esto con la
finalidad de observar los cambios microestructurales a lo largo y ancho
del lingote. Después fueron montadas las barras de 2mm y 4mm en resina
epoxica con el proposito de mejorar el contraste en la toma de imagenes
por microscopia electronica de barrido. La Figura 3.11-b muestra el

proceso de montaje de las barras fabricadas por suction casting. La Figura
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3.11-c muestra el acabado final de las muestras por suction casting vista
desde otro angulo. Finalmente las cintas obtenidas por melt-spinning
(Figura 3.11-d) solo fueron seccionadas y llevadas a microscopia

electrénica de barrido.

Figura 3.11.- Montaje de muestras para su caracterizacion (a) Lingote de colada, (b) Barra de 2mm
fabricada por suction casting, (c) Barra de 4mm fabricada por suction casting y (d) Cintas de 25 um de
espesor fabricadas por melt-spinning.

La preparacion metalografica de las aleaciones se llevé a cabo
siguiendo la norma ASTM E-03 de la siguiente manera: se desbastaron las
muestras siguiendo una secuencia consecutiva de lijas las cuales inician
con la lija No. 240 hasta llegar a 1200 en una (Figura 3.12-a) en un equipo
Presi modelo Minitech 250 SP1. Se pulié en un pafno fino microcloth de 8

pulgadas (Figura 3.12-b) empleando como abrasivo alimina (AlL,O,) de 1

um en la primera etapa y de 0.3 um en la segunda etapa. Para mejorar el
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contraste de las fases presente en cada uno de los sistemas de aleacién, se
empleo el reactivo de microataque Kroll (5 mL HNO,, 10mL HF, 85 mL H,0)

por la técnica de inmersion por un periodo de 4 segundos.

Figura 3.12.- Imagenes (a) Desbaste de muestras y (b) Pulido de las muestras

3.4 Microscopia 6ptica y electrénica
Inicialmente se realiz6 un analisis por microscopia Optica, para
observar la distribuciéon y homogeneidad de la microestructura en cada

sistema de aleacion. Se tomaron imagenes a 100x y 500x, las zonas

seleccionadas se muestran en la Figura 3.13.

Figura 3.13.- Esquemas de muestras (a) Zonas empleadas para la tomas de imagenes en los lingotes y

(@)

(b) Zonas empleadas para la toma de imégenes en las barras de 2mm y 4mm.
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La Figura 3.14 muestra el microscopio optico y la camara empleada
en la adquisicion de imagenes, este analisis se realizo a detalle para los
sistemas AlSiFe, AlSiFe-Cr y AlSiFe-Mn; para el sistema AlSiFe-Ti solo se
tomaron imagenes de los lingotes, las cintas de este sistema se analizaron

unicamente por MEB segun el montaje mostrado en la Figura 3.11-d.

Figura 3.14.- Imagen del microscopio 6ptico de platina invertida y la adquisicién de imagenes

Después del analisis por microscopia optica, se procedid al estudio
por microscopia electronica de barrido, cabe destacar que en el analisis
microestructural sera con las imagenes obtenidas por MEB (Figura 3.15) y
solo seran presentadas imagenes de Optico cuando resulte importante

para la discusion de resultados.

La brillantez de la imagen en MEB dependera de la cantidad de
electrones secundarios que salgan del punto correspondiente en la
superficie de la muestra. Por lo tanto, los electrones producidos en la

parte mas profunda de un hueco, tendra menor posibilidad de llegar al
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detector que los que estan mas en la superficie; de esta manera, una
superficie con bajo relieve se observara mas obscura que una con mayor

relieve.

Figura 3.15.- Imagen del equipo de microscopia electronica de barrido del LUME 1IM-UNAM

Si se desea una mejor resoluciéon se necesita incrementar el voltaje
de aceleracion, sin embargo, en algunos casos al utilizar voltajes altos, se
genera una cantidad de sefales innecesarias (ruido), que producira una
falta de detalle en las estructuras de la muestra debido a que se acentua la
brillantez en las orillas de superficies redondas o con forma de picos. Para
evitar esto se recomienda utilizar ciertos voltajes dependiendo del tipo de

muestra que se vaya a emplear [51].

Para observar el detalle fino de la superficie de una muestra, se
sugiere utilizar un voltaje intermedio o cuando se requieren aumentos

bajos donde no importa ver tanto detalle, es mejor emplear un voltaje de
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aceleracion bajo y aumentar la corriente por medio de la lente

condensadora [50,51].

En el caso de microscopia electronica de transmision (MET), solo se
trabajaron los sistemas: Al-Si-Fe y Al-Si-Fe-Ti, la preparacion de las
muestras se llevd a cabo con la técnica marcada en el capitulo II de
electropulido, empleando un equipo Tenupol-5 de doble jet (Figura 3.16-a)
y un porta-muestra struers de 3mm de diametro (Figura 3.16-b) esta

técnica fue empleada siguiendo las siguientes condiciones:

— Reactivo de ataque: H,PO, al 60% en volumen
— Diferencia de potencial: 40v

— Temperatura recomendada: +30°C

— Tiempo de pulido: 1min 40s
— Modo de flujo: doble jet

Figura 3.16.- Imagenes de electropulido (a) Equipo Tenupol-5 (b) Porta-muestra Struers de $=3 mm
A continuacion en la Figura 3.17 se muestra el analisis por MET de una de
las aleaciones preparada por la técnica de electropulido. Los resultados

obtenidos de campo claro, contraste Z, difraccion de electrones y andlisis por
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HR-TEM mediante la técnica de transmision se describen en el capitulo VII de

esta investigacion.

Figura 3.17.- Imagen de analisis por microscopia electrénica de transmision (MET) empleando el
equipo JEOL modelo JEM-ARMZ200F.

3.5 Propiedades mecanicas

Finalmente se presentan las condiciones a las cuales fueron tomadas
las propiedades mecanicas de las aleaciones fabricadas por solidificacion
convencional y solidificacién rapida. Los ensayos realizados fueron
dureza y compresion, para ello a continuacién se describe como fueron

llevadas a cabo segun lo planteado en la norma ASTM.

En la Figura 3.18 muestra el equipo empleado para la toma de
dureza. Este equipo cuenta con un indentador de punta de diamante y dos
objetivos 10x y 40x respectivamente, el equipo maneja cargas que van de

10 g hasta 2 kg, (98.07 mN a 19.62N).
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Figura 3.18.- Ensayo de dureza Vickers empleando gl_ 'éqvuipo Shimadzu modelo HMV-G

Para la investigacion se realizaron mediciones empleando cargas de
4.905 N con un tiempo de permanencia de 15 seg (segun lo marcado en la
norma ASTM E-92), para llevar a cabo una buena estadistica de las
mediciones, se tomaron 20 medidas de dureza en cada muestra, el calculo
del error experimental se llevd empleando una distribucién “t student”

con un intervalo del 95% de confianza.

El ensayo de compresion se llevo a cabo empleando una maquina de
ensayos universal marca Instron modelo 1125, en este, se usaron las

siguientes condiciones de ensayo:

— Velocidad de deformacién: 4.5x10* s*
— Velocidad de cabezal: 0.10800 mm-min

— Relacion H/D: 2
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La Figura 3.19 muestra una de las piezas ensayadas en este equipo.
La aleacion empleada fue una del sistema Al-Si-Fe-Mn, particularmente con
adicion de 5%Mn (% en peso) fabricada por suction casting en barra de
4mm de diametro. Se observa claramente la fractura a 45°, este tipo de

falla es caracteristica de un material fragil.

Figura 3.19.- Ensayo de compresion a las barras de AlSiFe-Mn de 4mm de diametro
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CAPITULO IV

SISTEMA 75A1-20Si-5Fe

4.1 Introduccion

El sistema ternario Al-Si-Fe es el sistema base de esta investigacion,
por lo que en ocasiones a lo largo de este trabajo se le llamara a este
sistema “Aleacion Maestra (MA)”. Antes de entrar a profundidad acerca del
sistema ternario, es importante mencionar la importancia del sistema
binario Al-Si debido a que es una de las aleaciones con mayor aplicacion
en la industria en diferentes procesos de fabricacién (coladas
convencionales como molde de arena, “shell molding”, “investment
casting”, molde permanente, colada por inyeccion “DC”, colada a altas
presiones HP-DC, entre otros) [7]. Dentro del sistema binario Al-Si se
encuentran las aleaciones hipereutécticas (contenidos >12%Si) que
permiten la formacion de cristales de Si primario (Si) que a su vez se
distribuye de forma homogénea en la aleacién, dando como resultado el
mejoramiento en la dureza y por ende un aumento en la resistencia al
degaste de dichas aleaciones. Sin embargo, al aumentar la cantidad de Si

en la aleacion, estos cristales empiezan a ser tan grandes que se juntan

formando clusters, provocando que la microestructura se encuentre con
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una heterogeneidad considerable haciendo que las propiedades mecanicas
disminuyan. Por lo antes mencionado, contenidos cercanos al 20 %Si, no
son deseados en este tipo de aleaciones [55,56]. Actualmente se ha
reportado que con la adicién de elementos de transicion y modificando
las técnicas de solidificacion, se pueden obtener una modificacién y/o

refinacion de las particulas de Si, [57-62].

Por otro lado, procesos como DC y HP-DC requieren contenidos de
Fe que estan por arriba de los reportados en las aleaciones comunes base
Al (>0.5%Fe) debido a que este elemento favorece el desmoldeo de la pieza
fabricada del molde de inyeccion. Sin embargo, el Fe es un elemento
considerado como impureza, debido a la alta solubilidad que existe del Fe
en Al liquido y posteriormente la baja solubilidad de Fe en el Al sélido,

favoreciendo la formacion de fases intermetalicas [28,63].

En la literatura existen diversos reportes donde se trabaja con la
aleacion Al-20Si-5Fe (% en peso), mencionan que existen mas de 15 fases
intermetalicas, entre las mas importantes se encuentran: A13Fe, B-AlsFeSi,
5-AlFeSi, a-AlSiFe, entre otras [64-68]. En este trabajo se reporta la fase

intermetalica AlgFeSi2 la cual, también es conocida como T, [30,63].

Finalmente, se ha reportado que técnicas de solidificacién rapida
mejora la distribucion de fases en las aleaciones fabricadas con
contenidos altos de Fe o bien puede modificar la microestructura,

mejorando las propiedades mecanicas del material. También existen
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reportes que adiciones de Fe favorece la estabilidad térmica de la
aleacion, es decir, que a altas temperaturas (~400 °C) conserva las

propiedades mecanicas iniciales del material [69-76].
4.2 Resultados y discusiéon

En la Tabla 4.1 se muestran los resultados obtenidos por FRX de la
aleacion maestra trabajada en este proyecto. Los valores mostrados
permanecen relativamente cercanos a los valores nominales, 1las
variaciones existentes entre en porcentaje de Al y Si se atribuyen al efecto
de la fluorescencia, ya que la diferencia del nimero atémico “Z” es “17,

por lo que incrementan las cuentas de Al y reduce los de Si.

Tabla 4.1.- Composiciones quimicas obtenidas por FRX para la aleacién maestra Al-20Si-5Fe

Composicion Experimental (% en peso)

Nomenclatura Al Si Fe
MA-L 77.10 17.71 5.19
MA-C 77.02 18.02 4.96
MA-B2 76.72 17.37 5.91
MA-B4 76.95 17.46 5.59

Notacion: L= Lingote, B2= Barra (¢= 2mm), B4= Barra (¢= 4mm) y C= Cinta

Se observa que las aleaciones empleadas para las diferentes técnicas
de solidificacion, se encuentran dentro del rango de la composicion
nominal 75A1-20Si-5Fe (% en peso). Esto es muy importante, ya qué al
analizar la microestructura de cada muestra, se asegura que se esta

dentro de la composicion quimica nominal marcada.
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La Figura 4.1 muestra el patron de difraccion obtenido de las
diferentes muestras de la aleacion maestra. La fase Al corresponde a la
matriz o-Al, el Si identificado corresponde a las particulas de Si, y Si_ que
se encuentra en la matriz de la aleacién, por ultimo se encuentra la fase

intermetalica de Fe que fue identificada como Al FeSi,.
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Figura 4.1.- Patron DRX correspondiente a la aleacion maestra (MA) Al-20Si-5Fe (% en peso). En
condiciones de solidificacion convencional (MA-L), solidificacion rapida por suction casting
(MA-B2) y solidificacién rapida por melt-spinning (MA-C).

Analizando el patréon de DRX, se puede observar que las fases
presentes en el lingote fabricado por solidificacion convencional se

encuentran en las muestras fabricadas por solidificacion rapida Suction

Casting (SC) y Melt-Spinning (MS). Analizando a detalle la imagen,
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observamos que el patron de MS (MA-C) muestra menor cantidad de picos,
mostrando en su mayoria los picos del Al (Fm-3m) que corresponde a una
estructura cubica centrada en las caras (FCC por sus siglas en inglés) y un
pico de la fase intermetdlica Al3FeSi2 (I4/mcm) que pertenece a una
estructura tetragonal centrada en el cuerpo. Este fenémeno es atribuido a
la textura de la muestra, es decir, se orientan ciertos planos
cristalograficos favoreciendo su analisis en comparacion con los planos

de las otras fases presentes.

La microestructura caracteristica de la aleacién maestra Al-20Si-5Fe,
se muestra en la Figura 4.2. Se observa que el intermetalico Al FeSi,
presenta una morfologia acicular, conocida por promover la fragilizacion
de la aleacién [34,74,77]. J.M. Yu y colaboradores reportaron que la fase
5-Al FeSi, predomina en contenidos elevados de Fe y Si, creciendo en
forma de placa en la solidificacion convencional [78], sin embargo esta

fase no fue encontrada por DRX.

Figura 4.2.- Imagenes por microscopia ébtica de la aleacién maestra Al20Si5Fe (MA-L) fabricada por
solidificacion convencional: (a) Distribucion de fases a 100x, (b) Crecimiento del Si primario (Sip) a

200x.
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La Figura 4.2-a muestra el tamafo del intermetalico Al FeSi, acicular,
que oscila entre 50 y 500 pym de largo con un acho aproximado de 10 pm.
Sin embargo, en la Figura 4.2-b se puede observar el crecimiento de las
fases. Segun Lee S., et al. [63], la fase intermetdlica es la primera en
solidificar, seguida por el Si, después por la matriz conformada por
a-Al+Si, también se observa la evolucion del Si, que segun lo reportado
por Vijeesh V., et al. [25], la morfologia poliédrica del Si es evidente. En la

Figura 4.3 se muestra un esquema de este crecimiento.

o & <>\%> @

Figura 4.3.- Esquema que muestra el crecimiento octaédrico del Sip [25].

En la Figura 4.3 se muestra la etapa inicial del crecimiento, el Si,
nuclea en forma una esférica. A medida que el Si, contintia creciendo
hasta alcanzar un tamano mayor, por encima del tamano critico se
volveria inestable y se generarian pocas colinas en la superficie del Si
esférico. Debido a la fuerte tendencia a las facetas del Si, el Si, crecera
rapidamente en la direcciéon [100] suprimiendo el crecimiento en todas las
demas direcciones para formar la primera ramificacion. Posteriormente,
se generara una ramificacion secundaria en la punta de la primera

ramificacion a lo largo de la direccion [110] y se uniran para formar el
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esqueleto con una relaciéon octaédrica. Las cuales se conocen como
cristales de Si, sub-octaédricos. Sin embargo, los cortes poligonales del Si,
dependeran de pulido de la muestra, en la Figura 1.4 del capitulo I se

explica esto a detalle.

La Figura 4.4 muestra la imagen obtenida por MEB mediante un
detector de electrones secundarios “SEI” (Secondary Electron Image, por
sus siglas en inglés) y un detector de electrones retrodispersados LABE
(Low Angle Backscatter Electron, por sus siglas en inglés). La diferencia de
esta imagen en comparacion a las imagenes obtenidas por microscopia
Optica (MO), radica en que a este aumento se observan detalles del relieve
de la matriz conformada por o-Al+Si, esta micrografia se encuentra a
250x, esto con la finalidad de observar a bajo aumento la fragmentacion
de algunas de las agujas del intermetalico Al FeSi,. Después de la toma de

imagen, se realizo un microanalisis de la muestra (Figura 4.5).

Figura 4.4.- Imagen de la aleacion maestra Al20Si5Fe obtenida por MEB-SEI, fabricada por
solidificacion convencional (MA-L), el recuadro se encuentra en LABE a 1000x.
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Este sistema parece algo complejo, lo que explica porque, entre
estas fases, el p-AlFeSi intermetalico no siempre se identifica
correctamente, ya que tiene varias fases estrechamente relacionadas con
baja simetria cristalina segiin lo reportado por Khalifa W., et al. [10] y
Pontevichi S., et al. [34]. El mapeo EDS (Figura 4.5) de dicha aleacion,
permitio la visualizacion de la distribuciéon de los elementos quimicos (Al,
Si y Fe) de las fases reportadas con anterioridad. Los resultados
experimentales obtenidos por EDS (Espectroscopia de rayos X por
dispersion de energia) fueron Fe (22,1% en peso) y Si (31,3% en peso),
dichos valores concuerdan con lo reportado para el intermetdlico de

AlaFeSiz.

L aR

10 MGlfmel)
Figura 4.5.- Mapeo de elementos de la aleacion maestra Al20Si5Fe, fabricada por solidificacion
convencional (MA-L) a 500x.

100 pm SiK 100 pm Fe K

100 pm Al K

Se ha comentado que el intermetalico de Fe Al FeSi, posee una
morfologia acicular en una imagen 2D, sin embargo si se observara en un
sistema 3D, esta fase intermetdlica presentaria una morfologia en forma
de placas, como se muestra en la Figura 4.6. En esta imagen las placas
observadas confirmaron que el crecimiento de esta fase ocurrio a lo largo

de una direccion cristalografica particular.
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Figura 4.6.- Imagen por MEB de la aleacion maestra en una contraccion de la aleacion.

Los angulos observados son aprox. de 90° (lineas discontinuas rojas)
en las placas del intermetalico Al FeSi, este tipo de crecimiento y acomodo
es caracteristico de sistemas cristalinos tetragonales. Asi mismo, se
observa como las placas del intermetalico se apilan, siendo la direccion
normal [001] y [110] la direcciéon del crecimiento de dichas placas. Es bien
sabido que las celdas tetragonales tienden a crecer en la direccion de la
extraccion del calor [19,79]. Por lo antes mencionado y debido a las altas
velocidades de solidificacién, la direccién principal del crecimiento se
convierte en la direccion cristalografica favorecida del crecimiento del
cristal. Se cree que la separacion de tales placas esta relacionada
fuertemente con el contenido de Fe, mas adelante se analizaran los

coeficientes de particién para aclarar este punto.
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La Figura 4.7 muestra la microestructura obtenida por solidificacién
rapida suction casting, se observa que las agujas del intermetalico se
volvieron mucho mas delgadas, debido al refinamiento microestructural

inducido por la técnica de solidificacién.

Figura 4.7.- Imagenes de la aleacién maestra Al20Si5Fe fabricada por suction casting (MA-B2) barras
de 2mm de didmetro: (a) Micrografia por microscopia Optica a 200x, (b) Micrografia por MEB
mediante BEI, el recuadro se encuentra por LABE.

La Figura 4.7-a muestra a la aleacion vista por microscopia optica; lo
mas destacable de esta imagen es la morfologia del Si, en el recuadro a
500x, se observa como crece la particula de Si, alrededor del intermetdlico
AlFeSi, y alrededor del Si se observan pequefias dendritas de la o-Al.
Asimismo, en la Figura 4.7-b se observan pequenas particulas poliédricas
de Si, obtenida mediante BEI (Backscattered Electron Image, por sus siglas
en inglés), mostrando cierto grado de refinamiento, formando algunos
cumulos (clusters). Por otro lado, el refinamiento del Si_ también fue
evidente (Figura 4.8) mostrando la misma distribucion y homogeneidad en
toda la aleacion. Es importante notar como el intermetalico de Fe presenta

una curvatura, esto es indiscutible en los limites de las células de
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solidificacion, por lo cual se atribuye en su totalidad a la técnica de

solidificacion rapida.

Figura 4.8.- Mapeo de elementos de la aleacion maestra Al20Si5Fe, fabricada por suction casting
para la barra de 2mm de didametro a 500x.

A continuacion se muestran los resultados microestructurales de las

barras de 4mm de diametro, fabricadas por suction casting (Figura 4.9).

o 5 —

Sopm [0 S R AT L
Figura 4.9.- Imagen de la aleacion maestra Al20Si5Fe, fabricada por suction casting (MA-B4) para las
barras de 4mm de diametro. (a) Microscopia éptica (b) Microscopia Electronica de Barrido.

En la Figura 4.9-a obtenida por microscopia Optica, se muestran
resultados similares a los vistos en la Figura 4.7-a. La diferencia entre
ambas imagenes radica en el grosor de las fases, se observa el mismo
comportamiento de crecimiento, sin embargo en esta barra de 4mm se

nota una mayor cantidad de particulas de Si, la fase acicular del Al FeSi,

no es tan curveado como el caso de las barras de 2mm.
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La Figura 4.9-b muestra la barra de 4mm tomada por MEB, se
observa a detalle la distribucion homogénea de la fase intermetalica
ALFeSi,, se puede notar un diferente grosor en las placas. Sin embargo, lo
que afecta en mayor proporciéon a las propiedades mecanicas de la
aleacion, es la distribucion al azar de esta fase, ya que a diferencia de las
obtenidas por colada convencional (Figura 4.4) donde las placas se
observan orientadas hacia la direccion de extraccion de calor, en este caso
particular de solidificacion rapida se observan distribuidas homogénea en
toda la muestra. Este efecto seguramente tendra repercusion en las
propiedades mecanicas. El mapeo de la aleacién fabricada por SC para
obtener barras de 4mm, se muestra en la Figura 4.10. En esta se puede
apreciar la distribucion homogénea de los elementos aleantes
(especificamente el Si), confirmando la presencia de las fases ya

reportadas con anterioridad.

NS
TP
IMG1(framel) ————— 30 pm Al K —————— 30 pm

FE NG .
—————30 pm

Figura 4.10.- Mapeo de elementos de la aleacién maestra Al20Si5Fe, fabricada por suction casting
para la barra de 4mm de diametro a 1000x.

Si K ———30 m Fe K

La aleacion Al-20Si-5Fe (% en peso) fue fabricada también por la
técnica de SR de melt-spinning. En la Figura 4.11 se muestran la
morfologia de la microestructura obtenida mediante LEI (Lower secondary

Electron Image, por sus siglas en inglés). Se observa en la Figura 4.11-a un
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tamano de grano que va desde 1lum hasta 4um de diametro
aproximadamente. No obstante, se observa una subestructura (Figura
4.11-b) dentro de los granos formados, esta subestructura presenta un
tamano de particula a escala nanométrica inferior a 100nm. Esto es muy
importante, ya que este fendmeno no ha sido reportado por autores que
han trabajado con este mismo sistema de aleacion y empleando la misma
técnica de solidificacion rapida [32,80-82]. Estos resultados serian la

primera evidencia por MEB de la existencia de una subestructura, este

fendmeno se discutira a detalle en el capitulo VII de este trabajo.

Figura 4.11.- Imagenes de la aleacion maestra Al20Si5Fe obtenida por MEB-LEI, fabricada por melt-
spinning a diferentes aumentos.

Finalmente, en el grafico de la Figura 4.12, se compara la propiedad
de dureza Vickers (HV) de la aleacién maestra 75Al1-20Si-5Fe fabricada por
diferentes técnicas de solidificacion. Inmediatamente se observa que el

agente dominante, es la técnica de solidificacion.

La aleaciéon fabricada por melt-spinning es la que obtiene mayor

dureza (~422 HVO0.2), debido a dos fendmenos a) la sobresaturacion de la
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solucion solida (a—Al) por los elementos aleantes, a) la subestructura que

presenta la aleacion.

Las barras obtenidas por suction casting presentaron un
comportamiento similar; la barra de 2mm de diametro presenta una
mayor dureza (~152 HV0.2) a la barra fabricada de 4mm de diametro (~142
HVO0.2). Este cambio es pequeio teniendo una diferencia de 10 unidades
Vickers, esto concuerda con las microestructuras ya que se tienen

similitudes del tamafio y distribucién de fases.
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Figura 4.12.- Grafico de microdureza Vickers que muestra la variacion de la dureza en la aleacion
maestra Al-20Si-5Fe.

Para el ensayo de compresion (Figura 4.13), se tomaron Unicamente
las muestras de Lingote (MA-L) obtenida por maquinado mecanico, barra
de 2mm de diametro (Ma-B2) y barra de 4 mm de diametro (MA-B4); la

pieza de melt-spinning no se pudo ensayar debido a la geometria de la

muestra.
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Los resultados mostraron un comportamiento interesante;
inicialmente la muestra solidificada convencionalmente (MA-L) muestra un
comportamiento tipico de los metales. Sin embargo, esta pieza presenta
propiedades superiores a las reportadas por las aleaciones base Al [83,84].
Esto es atribuido principalmente a las particulas de Si, presentes en el
lingote y a las placas largas de intermetalico Al FeSi,. Por otro lado, la
barra fabricada por SC de 4mm de diametro, muestra la mayor
deformacion (20%) con propiedades superiores a las reportadas por el
lingote, esto se atribuye a la curvatura que presenta el intermetalico de Fe
ya que esto evita el movimiento de las dislocaciones y la propagacion de

los esfuerzos residuales de la aleacién al momento de ensayarla.

Finalmente, la barra obtenida por SC de 2mm de diametro, presenta
la mayor rigidez de las tres piezas ensayadas, aunado a esto muestra las
mayores propiedades mecanicas de compresion y por ende una reduccion
considerable de la deformacion de la aleacion. Este fendmeno es atribuido
principalmente a la refinacion microestructural que existe en la aleacién y

a la distribucién del intermetalico AISFeSiZ.
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Figura 4.13.- Grafico de compresion que muestra la diferencias entre la aleacion maestra Al-20Si-5Fe.

Es importante mencionar que en la Tabla 4.2 se detalla la diferencia

en propiedades mecanicas de las tres piezas ensayadas, por ejemplo, el

maximo esfuerzo compresivo de las dos barras fabricadas por SC presenta

valores cercanos, teniendo apenas una diferencia de 60 MPa. No obstante,

el esfuerzo de fluencia tiene un cambio drastico, presentando una

diferencia entre las dos barras de 380 MPa; sin embargo, el cambio mas

evidente fue el porcentaje de deformacion a la fractura.

Tabla 4.2.- Propiedades mecanicas del ensayo de compresion bajo la norma ASTM E—09

Esfuerzo de Ultimo Esfuerzo Deformacion
Aleacion Fluencia Compresivo ala Fractura
oy(MPa) Omax (MPa) (%)
MA —-L 275 395 9.5
MA -B2 620 835 24
MA -B4 240 775 20
Notacion: L= Lingote, B2= Barra (¢= 2mm), B4= Barra (¢= 4mm)
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4.3 Conclusiones

A continuacion se enlistan las conclusiones del capitulo IV relacionadas al

sistema 75Al1-20Si-5Fe (% en peso):

# En general, el sistema Al-Si-Fe presenta propiedades mecanicas
superiores a las ya reportadas en aleaciones base Aluminio. Por los
resultados obtenidos en este capitulo, se llegé a la conclusion que la
fase intermetalica obtenida era Al FeSi,.

# En la solidificacion del sistema Al-Si-Fe, se obtuvo que el factor
dominante es la rapidez de enfriamiento.

& Para la aleacion solidificada convencionalmente, se obtuvo un
intermetalico de Fe con morfologia de placas que oscila en promedio
entre un 50um a 500um de longitud con espesores de 10um
aproximadamente.

@ Se observé que el crecimiento de las placas de Al FeSi, se lleva a cabo
en la direccién de la extraccién de calor, por lo que las placas del
intermetalico se apilan, siendo la direccion normal [001] y [110] la
direccion del crecimiento.

# Las aleaciones solidificadas por suction casting presentan una
curvatura en el intermetalico ternario Al FeSi,, a este fenomeno podria

atribuirse el cambio en las propiedades mecanicas de compresion.
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# Las mejores propiedades mecanicas se observaron en la barra de 4mm
de diametro fabricada por suction casting. Ya que alcanzo un 20% de
deformacion y sus propiedades compresivas son elevadas.

# Los resultados obtenidos por melt-spinning son sobresalientes, ya que
no existen reportes de la subestructura encontrada por microscopia
electronica de barrido.

# La técnica de solidificacién rapida suction casting favorecié a la mejora
de propiedades mecanicas del sistema Al-Si-Fe y se encontrdé que la
barra de mayor diametro estudiada (y= 4mm) presenta propiedades

prometedoras para la aplicacion propuesta.
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CAPITULOV

SISTEMA (75A1-20Si=5Fe),, 5 XCr

5.1 Introduccién

En el capitulo anterior se discutié el efecto del Fe en el sistema
hipereutéctico Al-20Si (% en peso), haciendo que el sistema maestro de
este trabajo se volviera muy relevante. Se mencion6é que la adicion de Fe
al sistema provoca que la aleacion presente una fase dura que a su vez
fragiliza a la aleacion. No obstante, el manejo de la técnica de
solidificacién rapida “Colada por Succion” o como se refiere en este
trabajo, por su nombre en inglés Suction Casting (SC) ha impactado
severamente en la morfologia de las fases presentes del sistema y por

ende en las propiedades mecanicas de la aleacion maestra.

Por tal motivo, en este capitulo se estudié que efecto tiene el
adicionar un elemento de transicion extra, esto, con la finalidad de refinar
y/0 modificar la microestructura de la aleacién. Las caracteristicas de
estas aleaciones son fuertemente dependientes del proceso, la
composicion y el tratamiento del metal en el estado liquido [85,86]. Se ha
demostrado que las aleaciones de Al aleadas con metales de la transicion

tales como Fe, Cr y Mn, mejora considerablemente la estabilidad térmica
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de la aleacion, propiedad importante para el uso a temperaturas elevadas.
Estos elementos tienen bajo coeficientes de difusion y baja solubilidad en

Al en estado soélido, formando fases térmicamente estables [77,86,87].

El Cromo (Cr) como se menciono en el capitulo I seccion 1.6 es visto
como impureza, sin embargo la literatura ha reportado que este elemento
de transicion puede modificar la morfologia del intermetalico de Fe
[82,88,89]. Por otro lado, si se agrega Cr a la aleacion maestra y se
modifica el proceso de solidificacion rapida, se puede favorecer la
formacion de otras fases que mejoren las propiedades de la aleacion
inicial. Existen reportes donde se aplica melt-spinning o atomizacion como
técnicas de solidificacion rapida [90,91] obteniendo resultados muy
interesante en cuanto a la presencia de fases intermetalicas térmicamente

estables, dando lugar a la precipitacion de AlgCrS, A14Cr, AIGCr [77,92].
5.2 Resultados y discusion

La Tabla 5.1 muestra los resultados de composicion quimica de la
aleacion Al-20Si-5Fe con adicion de Cr fabricadas por solidificacion
convencional. Los resultados de la composicion quimica por Fluorescencia
de Rayos-X (FRX) demostraron que la composiciéon experimental se
encuentra en valores cercanos a los nominales. Las pequefias variaciones
en composicion fueron atribuidas al error inherente del equipo, también
es importante mencionar, que la FRX da mejores lecturas para elementos

pesados tales como el Fe y el Cr, mientras que para los elementos ligeros
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tales como Al y Si, tiende a moverse ligeramente lejos de sus valores
reales de concentracion, este fenomeno se explico en el capitulo II,

seccion 2.3.

Tabla 5.1.- Composiciones quimicas obtenidas por FRX para la aleacion (Al-20Si-5F€);00.x XCr,
fabricada por solidificacion convencional (Lingotes).

Composicion Nominal Composicion Experimental
(% en peso) (% en peso)

Aleacion Nomenclatura Al Si Fe Cr
Al-19.8Si-4.95Fe-1Cr MA 1Cr-L 74.43 18.58 5.96 1.03
Al-19.4Si-4.85Fe-3Cr MA 3Cr-L 73.02 18.23 5.85 2.90
Al-19.0Si-4.75Fe-5Cr MA 5Cr-L 71.34 18.56 5.14 4.96

En la Tabla 5.2 se muestran los resultados de composicién quimica
de la aleacion Al-20Si-5Fe con adicion de Cr fabricadas por solidificacion
rapida, aplicando la técnica de suction casting. Los pequefios cambios en
composiciéon quimicas de las barras de 2mm de diametro fabricadas por
SC se debe a las pequenas perdidas de fusion (alrededor de ~ 0.01%),
atribuida a la evaporacion posible de los elementos quimicos, siendo Al el

mas probable (T = 2450 °C).

ebullicién

Tabla 5.2.- Composiciones quimicas obtenidas por FRX para la aleacion (Al-20Si-5Fe);90.x XCr,
fabricada por solidificacion rapida (suction casting). Barras de 2mm de diametro.

Composicién Nominal Composicion Experimental
(% en peso) (% en peso)

Aleacion Nomenclatura Al Si Fe Cr
Al-19.8Si-4.95Fe-1Cr MA 1Cr-B2 74.97 18.19 5.78 1.06
Al-19.4Si-4.85Fe-3Cr MA 3Cr-B2 72.33 18.74 591 3.02
Al-19.0Si-4.75Fe-5Cr MA 5Cr-B2 71.33 18.55 5.16 4.96

100



El patron de difraccion de Rx (DRX) con la adicién de 1%Cr (Figura
5.1) se observan picos intensos de o-Al, seguido por el Si que se
encuentra en la matriz (Si)) y como particulas de Si,. Después la presencia
del intermetalico ternario de hierro A13FeSiz, finalmente se alcanzan a
observar algunos picos de una fase aleada con el Cr Al _Fe Cr. Se observan
las mismas fases, tanto en solidificacion convencional como en

solidificaciéon rapida (SC).
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Figura 5.1.- Patron DRX correspondiente a la aleacion (MA 1Cr) Al-19.8Si-4.95Fe-1Cr (% en peso).
En condiciones de solidificacion convencional (MA1Cr-L), solidificacion rapida por suction casting
(MA1Cr-B2).
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En la Figura 5.2 se observan las micrografias de la aleaciéon MA1Cr-L;
la Figura 5.2-a fue tomada por microscopia 6ptica a 100x, en ella se
observa la distribucion de las fases en la aleacién. La microestructura
muestra una mayor cantidad del intermetalico Al FeSi, en comparacion
con lo observado en la Figura 4.2-a, se observa la presencia de particulas

de Si, y en zonas aisladas se observa el intermetalico Al Fe Cr.

Por otro lado, la Figura 5.2-b muestra la micrografia de la aleacién
MA1Cr-L tomada por MEB. Se observa la presencia del intermetalico
Al Fe Cr, este crecimiento es de tipo dendritico. Se piensa que Ia
formacion de la fase Al _Fe Cr es debido al coeficiente de la particion (k)
de los solutos (Si, Fe y Cr). La diferencia en k  produce un area interfacial

liquido-so6lido mas grande, que segrega a los solutos.
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Figura 5.2.- Imagenes de la aleacion Al-19.8Si-4.95Fe-1Cr fabricada por solidificacién convencional
(MA1Cr-L) correspondiente al lingote: (a) Micrografia por microscopia 6ptica a 100x, (b) Micrografia
por MEB-SEI, el recuadro se encuentra por LABE.

La Tabla 5.3 muestra el coeficiente de particion de los solutos
investigados en este trabajo. Por ejemplo, los elementos quimicos que
tienen un coeficiente de particiéon bajo, como el Si y el Fe, necesitaran
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desarrollar un area de superficie mas grande, expulsandolos al liquido

interdendritico.

Tabla 5.3.- Coeficiente de particion, ko, para Si, Fe, Mn y Cr [84,93,94].

Elemento .
Aleante Fe Si Mn Cr
ko (C¢/C)) 0.03 0.13 0.82 2.0

Por el contrario, el Cr tiene un coeficiente de particion mas alto, lo
que significa, que este elemento se retiene en la estructura de FCC (a-Al).
Esto conduce a un area superficial mas baja, formando estructuras
dendriticas. Cabe mencionar, que se requiere un analisis de simulacion
termodinamico o cinético adicional para conocer la secuencia de

precipitacion, este tipo de trabajo se pretende trabajar a futuro.

La Figura 5.3 muestra el efecto de la misma cantidad de Cr (1%) pero
usando la técnica de suction casting. En esta micrografia, no se observaron
fases adicionales, pero la morfologia del A195Fe4Cr cambia a una forma de
roseta, que muestra el crecimiento dendritico equixiado de la fase
formada. El efecto de la solidificacion rapida SC fue evidente en el
refinamiento de las fases Al FeSi, o-Al+Si_ y Si. Estas fases también
coincidieron bien con las identificadas por DRX. Es indiscutible que la
cantidad de Cr anadido (1% en peso) muestra cambios considerables para

ambos métodos de solidificacion.
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solidificacion rapida, suction casting (MA 1Cr-B2), el recuadro se encuentra en LABE a 1000x.

En el patron de DRX mostrado en la Figura 5.4, se aprecia como los
picos del intermetalico Al FeSi, desaparecen debido a la adicion de Cr. Se
observa que la formacion de la fase aleada con Cr (Al Fe Cr) demanda una
mayor cantidad de Fe, dejando al intermetalico ternario Al FeSi, sin
suficiente Fe, por lo que su evoluciéon dentro de la aleacién es inhibida. Lo

antes mencionado se observara en la Figura 5.5 y 5.6 respectivamente.
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Figura 5.4.- Patron DRX correspondiente a la aleacion (MA 3Cr) Al-19.4Si-4.85Fe-3Cr (% en peso).
En condiciones de solidificacion convencional (MA3Cr-L), solidificacién rapida por suction casting
(MA3Cr-B2).

La Figura 5.5 muestra la microestructura de la aleacion Al-19.4Si-
4.85Fe-3Cr (% en peso) fabricada por solidificacion convencional
correspondiente a MA3Cr-L. Se observa la obtencién de fases grandes y
gruesas, la Figura 5.5-a obtenida por microscopia Optica muestra
particulas de Si, de ~30um de diametro, también se observa la acicularidad
de Si_ dentro de la matriz y las dendritas del intermetalico con Cr
(Al _Fe Cr). La Figura 5.5-b muestra la micrografia de MA3Cr-L, esta fue

tomada a menor aumento (200x) con la finalidad de observar un campo
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mas amplio de la aleacién a esta magnificacién. Se puede notar cémo
evoluciona la formacion dendritica de Al Fe Cr en comparacion a las
placas de AlFeSi, que por el contrario, se deprime su formacion,
encontrandose pequefias placas fragmentadas en la microestructura. La
morfologia estuvo fuertemente dominada por la cantidad de la fase
dendritica Al Fe Cr. Cabe mencionar que tanto el Si, como el Si_ no se

vieron afectados.
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Figura 5.5.- Imagenes de la aleacion Al-19.4Si-4.85Fe-3Cr fabrlcada por SO|IdIflcaCIOn convencmnal
(MA 3Cr-L) correspondiente al lingote: (a) Micrografia por microscopia Optica a 500x, (b)
Micrografia por MEB-SEI, el recuadro se encuentra por LABE a 1000x.

Por lo antes planteado, el 3%Cr podria representar un umbral para el
compuesto intermetalico AlFeSi,. Se piensa que, por encima de este
porcentaje, esta fase podria no observarse, lo que se explica en términos
de la afinidad quimica del Cr con Al y Fe, ya que sera dificil que la fase

intermetalica ALFeSi, nuclee y crezca, ya que la cantidad Fe disponible es

tomado por el compuesto Al_Fe Cr.
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La aleacion procesada por suction casting (Figura 5.6)
correspondiente a MA3Cr-B2 no presenta rastro de Si primario (Si) y de
intermetalico Al FeSi. El compuesto Al Fe Cr mostré6 una estructura

dendritica equiaxial, distribuida homogéneamente dentro de la aleacion.

La solidificaciéon rapida no permitié que el Si se precipitara en su
forma primaria, creciendo solo como Si eutéctico. También se observo un
refinamiento dendritico muy grande para la fase Al _Fe Cr, en comparacion
con el obtenido en la solidificacién convencional (Figura 5.5). Este
refinamiento se atribuyo a la tasa de crecimiento cristalino local, que da
como resultado una estructura dendritica equiaxial. Por lo tanto, se puede
decir que si la velocidad de enfriamiento disminuye, podria tener lugar la
formacion de wuna estructura celular vista en la solidificacion

convencional.

AlgsFe,gCl'

Figura 5.6.- Imagen de la aleacion Al-19.4Si-4.85Fe-3Cr obtenida por MEB-LEI, fabricada por
solidificacion rapida, suction casting (MA 3Cr-B2), el recuadro se encuentra en LABE a 1000x.
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La Figura 5.7 muestra el patrén de difracciéon correspondiente a la
aleacion Al-19.0Si-4.75Fe-5Cr, se puede observar que el intermetalico
ALFeSi, ha sido suprimido en su totalidad, tanto en la solidificacion
convencional como en la solidificacién rapida. La fases encontradas en
este sistema particular fueron: aluminio, que corresponde a la matriz
a-Al, la presencia de Si que se refiere a las particulas de Si, en la aleacion
y al Si_ acicular, presente en la matriz. Por ultimo, la presencia del
AlgsFe4Cr intermetalico aleado con Cr, el cual demanda todo el Fe de la
aleacion eliminando la formacion del ALFeSi,. Ya en la aleacion MA3Cr-L se
observo que existian rastros pequefios del intermetalico ternario Al FeSi,,
no obstante la cantidad era inferior al 3% en volumen que se requiere para

su deteccion por Rayos-X.
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Figura 5.7.- Patron DRX correspondiente a la aleacién (MA 5Cr) Al-19.0Si-4.75Fe-5Cr (% en peso).
En condiciones de solidificacion convencional (MA5Cr-L), solidificacién rapida por suction casting
(MA5Cr-B2).

En solidificaciéon convencional de la aleacion MAS5Cr-L muestra un

cambio significativo en la morfologia de la microestructura (Figura 5.8).

Para su analisis se tomaron imagenes por microscopia oOptica (MO) y

microscopia electronica (MEB). La Figura 5.8-a muestra la morfologia de

las dendritas formadas en esta aleacion con la adicién de 5%Cr. Aqui se

muestran detalles de las particulas gruesas de Si, y de la morfologia del

Si, por lo que se puede concluir que la adicion de Cr en la solidificacion
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convencional no tiene efectos significativos en la refinacién vy/o

modificacion de Si.

La Figura 5.8-b muestra la misma aleacion MAS5Cr-L pero por
microscopia electronica. En esta imagen se observa la distribucion
principalmente de la fase Al Fe Cr en dendritas columnares, donde
dependiendo de la preparacion metalografica, se observan brazos
interdendriticos. Estos, dependiendo de la orientacién de las dendritas de
Al Fe Cr, sugieren una cierta alineacion con el flujo de extraccion de
calor. En el recuadro de la Figura 5.8-b se observa que dependiendo del
corte, se observan pequeios brazos parecidos a una forma tipo “fracture
bone like” [13], no obstante estos “huesos” son en realidad dendritas que
se cortan en los brazos secundarios. Es importante prestar atencién a que
en esta aleacion (MA5Cr-L), no se observa la presencia del intermetalico

ternario Al FeSi,, confirmando lo visto en el patron de difraccion de la

Figura 5.7.

Figura 5.8.- Imagenes de la aleacion Al-19.0Si-4.75Fe-5Cr fabrlcada por solldlflcaCIon convencmnal
(MA 5Cr-L) correspondiente al lingote: (a) Micrografia por microscopia Optica a 500x, (b)
Micrografia por MEB-LEI, el recuadro se encuentra en LABE a 1000x.
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Finalmente, la Figura 5.9, muestra la micrografia obtenida por SR
suction casting de la aleacion Al-19.0Si-4.75Fe-5Cr (MA5Cr-B2), en esta
imagen se observa que la barra de 2mm de diametro presenta una
distribucion homogénea de dendritas equiaxiales correspondientes a la
fase Al Fe Cr. Cabe sefnalar que se muestra el mismo refinamiento
estructural obtenido en la aleacion con 3%Cr (MA3Cr). La unica diferencia
notable fue la integridad de las dendritas producidas con ambas adiciones
de Cr, es decir, la dendrita producida con 5%Cr esta constituida con mas
brazos dendriticos primarios y secundarios bien definidos con una forma
de “copo de nieve” (snowflake-like), mientras que para la muestra con 3%

Cr, tales dendritas carecen de varios brazos dendriticos secundarios.

solidificacion rapida, suction casting (MA 5Cr-B2), el recuadro se encuentra en LABE a 1000x.
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Las adiciones de Cr mostraron que por encima del 3% (porcentaje en
peso), la microestructura tiende a ser bastante similar para las aleaciones
solidificadas por la técnica de suction casting. Sin embargo, esto no se
observa en las muestras que se solidificaron por el método convencional.
En este caso, la microestructura cambia para cada adicion de Cr (3% y 5%,

respectivamente).

A continuacion se presentan los resultados obtenidos de SDAS
(Secondary Dendrite Arm Spacing) para la obtencion de la tasa de
solidificacion. Este analisis se realizdé, como se menciondé anteriormente,
con el objetivo de correlacionar la microestructura producida por ambos
métodos de solidificaciéon y las propiedades mecanicas de las aleaciones

investigadas.

La Figura 5.10-a muestra un esquema para la medicién de la SDAS en
una aleacion obtenida experimentalmente. Vandersluis [95] reporto
existen diferentes métodos para calcular el SDAS en funciéon de las
microestructuras gruesas y finas. La Figura 5.10-b muestra un ejemplo de
la medicion de dendritas para la aleacién Al-Si-Fe con 3% en peso de Cr.
La linea "L" en la Figura 5.10-b (linea punteada) y los valores de SDAS, se
calcularon con la ecuacion (5). Los resultados de las mediciones de SDAS
para las aleaciones con 3 y 5% en porcentaje en peso de Cr,

respectivamente, se muestran en la Tabla 5.4.
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(a)

‘W e W —~ .
Figura 5.10.- Muestra la medicion de SDAS; a) Esquema del método de medicion de SDAS, b)
Ejemplo de medicion de SDAS para la aleacién MA3Cr-L, obtenida por solidificacion convencional.

A continuacion se presenta un ejemplo de calculo de SDAS, tomado
de la Figura 5.10-b. Para L = 30.88um y N = 7, la magnitud de la SDAS se

calcula usando la ecuacién (5):

L
SDAS = =~ ..o (EC.5)

Por tanto, el SDAS resultante fue: 5,146um. Después, mediante la

ecuacion (6), se calculé la rapidez de enfriamiento:

dT
log (E)

donde K1 = 1,66 y K2 = 0,40, segun el modelo de Droutzy y Richard [11].

log(SDAS) — K,
K,

) v ven e e (EC.6)

A continuacion se presenta el desarrollo de la ecuacién (6), utilizando el

valor del SDAS previamente calculado:

o

dT C
— =235.06 —
dt s
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La Tabla 5.4 muestra el resultado del SDAS y los valores de la
rapidez de enfriamiento para las aleaciones con 3 y 5% porcentaje en peso
de Cr. Es de destacar que para las aleaciones con 0 y 1% porcentaje en
peso de Cr, no se observaron dendritas. Para las aleaciones procesadas
por solidificacién convencional, el efecto del Cr fue evidente, duplicando
la rapidez de enfriamiento, es decir, de 2.28x10° ° C-s' a 5.24x10? ° C-s*,

para 3y 5% en peso de Cr, respectivamente.

Tabla 5.4.- Valores medidos de SDAS vy rapidez de enfriamiento.

Aleacién SDAS () Rapidez de enfriamiento
MA 3Cr -L 4,95 + 1.07 2.28 x10°
MA 3Cr —-B2 1.50 + 0.40 5.19 x10°
MA 5Cr -L 3.84+1.01 5.24 x10°
MA 5Cr —B2 1.60 + 0.55 4.98 x10°

Este hecho se atribuy6 al efecto del Cr sobre la microestructura y
por tanto, la conductividad térmica de la aleacion. A medida que aumenta
la cantidad de Cr, se ha reportado que la conductividad térmica también
aumenta; elevando asi la rapidez de enfriamiento. La conductividad
térmica de la matriz de Al esta muy influenciada por la cantidad y forma
de Si,, por lo que, con el refinamiento de Si, observado, se espera un

incremento en la rapidez de enfriamiento [96,97].

Para las aleaciones fabricadas por suction casting, las velocidades de
enfriamiento mostraron un orden de magnitud mayor que las reportadas

para la solidificacién convencional. Aqui, se puede deducir que el proceso
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(técnica de solidificacion) fue el principal contribuyente de la rapidez de
enfriamiento resultante, contrariamente a la solidificacién convencional,

donde la composicion quimica (adiciones de Cr) fue el factor dominante.

En resumen, el refinamiento de la estructura primaria en las
aleaciones fundidas podria lograrse aumentando la tasa de solidificacion.
Los resultados de SDAS coincidieron bien con el refinamiento estructural
informado anteriormente; por lo tanto, se esperaria un efecto positivo

sobre la resistencia mecanica y dureza.

La Tabla 5.5 muestra la comparacion de los resultados de la
velocidad de enfriamiento presentados anteriormente con el modelo
mostrado en la ecuacién (7) [96] y otros reportados en la literatura

[58,98,99]:

A=36.1R%3* . .. . .. (ec.7)

donde X es el SDAS de la aleacién y R es la rapidez de solidificacién.
Usando los valores de SDAS obtenidos en este trabajo con la ecuacion (6),
los valores de rapidez de enfriamiento resultantes fueron muy cercanos a
los obtenidos por el modelo Droutzy y Richard [11]. De manera similar,
usando las graficas de SDAS vs rapidez de enfriamiento reportadas para
aleaciones binarias Al-20Si [58,98], se puede observar que los resultados
aqui obtenidos son también similares. La diferencia podria atribuirse a la
cantidad y nimero de elementos de aleacién y técnicas de solidificacion

empleadas.
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Tabla 5.5.- Comparacion de los resultados de rapidez de enfriamiento utilizando diferentes modelos
tedricos y experimentales [58,96,98].

Rapidez de Rapidez de Rapidez de Rapidez de
Aleacion enfriamiento enfriamiento enfriamiento enfriamiento
(°Cs'1) (°C s1) [96] (°C s'1) [98] (°C s1) [58]
MA 3Cr -L 2.28 x10? 3.45 x10? 0.40 x10? 0.79 x10?
MA 3Cr —B2 5.19 x10° 11.56 x10° > 108 0.141 x10°
MA 5Cr —L 5.24 x10? 7.28 x10° 102 0.96 x10°
MA 5Cr —B2 4.98 x10° 9.56 x10° >10° 0.139 x10°

La Figura 5.11 muestra los resultados de microdureza para las
aleaciones con diferentes adiciones de Cr, procesadas por solidificacion
convencional y por suction casting. La microdureza de las aleaciones
producidas por solidificacion convencional mostré un rapido incremento
de dureza en funciéon del contenido de Cr. El cambio drastico de dureza
entre cada concentracion de Cr se atribuyo a la fase predominante

observada en la metalografia.

Entre la aleacion maestra (MA) y la aleaciobn con cromo al 3%
(MA3Cr), el comportamiento de la microdureza mostré una tendencia
lineal. Sin embargo, con 5% de Cr (MAS5Cr), la pendiente aumento
abruptamente. Este incremento se asocié con la desaparicion total del
Al FeSi, (placas) y la formacién de una microestructura dominada por el
intermetalico Al Fe Cr (dendrita columnar). Esto se confirma con lo
mostrado en un trabajo previo [13] donde se obtienen las durezas de las
fases intermetalicas llegando a tener la fase Al FeSi, un valor de 793 HVO0.5

y Al _Fe Cr de 1097 HVO.5 respectivamente. Aunado a esto, las particulas
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de Si llegan a tener una dureza aproximada de 1517 HVO0.5 lo que provoca
que aumente bruscamente la dureza en la aleacion con la adicion de 5% de

Cr (MASCr).

Por otro lado, la microdureza de las aleaciones fabricadas por
suction casting, mostraron un comportamiento lineal, atribuyéndose este
fendmeno a los cambios microestructurales observados en funcion del
contenido de Cr. Las muestras con altas concentraciones de Cr (3% y 5%
porcentaje en peso), tendieron a permanecer constantes debido a la
distribucion homogénea de la fase AlgsFe4Cr (dendrita equiaxial). Se espera

que esta distribucién favorezca las propiedades de compresion.
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Figura 5.11.- Microdureza de la aleacion maestra AI20Si5Fe (MA) con adiciones de 1, 3'y 5% Cr por
solidificacion convencional (Lingotes) y suction casting (Barras).
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A continuacion se presentan los resultados de compresion llevados
a cabo bajo la norma ASTM E-09. La Figura 5.12 muestra la grafica de
compresion verdadera de los lingotes de cada aleacién empleadas con las
diferentes variaciones en Cr. La Tabla 5.6 recopila las propiedades
mecanicas obtenidas en el ensayo. En este grafico se observa
inmediatamente que la aleacién maestra MA-L presenta las propiedades
compresivas mas altas de todas aleaciones, también muestra un mayor

porcentaje de deformacion.
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Figura 5.12.- Grafico correspondiente al ensayo de compresion de la aleacion maestra Al20Si5Fe
(MA-L) con adiciones de 1, 3y 5 % Cr, fabricadas por solidificacion convencional.

Siguiendo con la secuencia de adicion de Cr, se puede notar que
MA1Cr-L disminuye el porcentaje de deformacion favoreciendo la rigidez

de la aleacion y aun bajo esta condicién se tiene una buena area bajo la
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curva, indicativo de que la tenacidad de la aleacion se conserva. Después,
con la adicion de 3%Cr (MA3Cr-L) y la formaciéon masiva de dendritas del
intermetalico Al _Fe Cr y depresion de ALFeSi,, se observa que disminuyen
todas las propiedades mecdanicas de la aleacion. Este fen6meno se
atribuye a la heterogeneidad que hay en la microestructura, debido a la
competencia que existe entre la formacion de Al Fe Cr y la disolucion del
ALFeSi, dentro de la aleacion. Este fenomeno también es presentado en la
Figura 5.11 donde la microdureza de MA3Cr-L muestra un cambio
abrupto, por lo que la aleacion con adicion de 3%Cr se considera el umbral
del sistema Al-Si-Fe-Cr debido a sus cambios microestructurales vy
mecanicos. Finalmente, la adicion de 5%Cr al sistema muestra una
recuperacion en cuanto a rigidez se refiere. Sin embargo, no llega al
maximo de propiedades visto en MA-L, esto promovido por orientacion

del crecimiento de la dendrita columnar de la aleacion.

Tabla 5.6.- Propiedades mecanicas de la prueba de compresion bajo la norma ASTM E-09,
correspondiente a los lingotes obtenidos por solidificacion convencional.

Esfuerzo de Ultimo Esfuerzo Deformacion

Aleacion Fluencia Compresivo ala Fractura
oy (MPa) Omax (MPa) (%)
MA -L 275 395 9.5
MA 1Cr —-L 260 345 5.3
MA 3Cr —-L 156 292 3.0
MA 5Cr —-L 235 290 3.0

La Figura 5.13 presenta la grafica de compresion verdadera de las barras

de 2mm de diametro, obtenidas por suction casting con las diferentes
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variaciones en Cr. Percibiéndose los beneficios de la técnica de
solidificacién rapida suction casting, ya que muestra una tendencia

homogénea desde la aleacion maestra (MA-B2) hasta la adicion de 5%Cr

(MAS5Cr-B2).
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Figura 5.13.- Gréfico correspondiente al ensayo de compresion de la aleacion maestra Al20Si5Fe
(MA-B2) con adiciones de 1, 3y 5 % Cr, fabricadas por solidificacion rapida suction casting (barras de
2mm de didmetro).
La aleacion con 1% en peso de Cr (MA1Cr-B2) muestra las
propiedades mas altas en cuanto a limite eldstico y el esfuerzo maximo
compresivo, es decir, valores de 695 y 955 MPa, respectivamente. Por otro

lado, la aleacion con 3% en peso de Cr (MA3Cr-B2) manifiesta el mayor

porcentaje de deformacion.
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La Tabla 5.7 resume los resultados de la prueba de compresion. A
partir de estos resultados, se observd una clara tendencia entre las dos
primeras aleaciones (MA-B2 y MAI1Cr-B2) y otra tendencia con las
aleaciones con mayor cantidad de Cr (MA3Cr-B2 y MAS5Cr-B2). Este
comportamiento podria atribuirse al hecho de que las aleaciones con 0 y
1% en peso de Cr, la fase dominante fue el intermetalico acicular AlsFeSiZ,
mientras que para las dos ultimas aleaciones (3 y 5% en peso de Cr) la fase
Al Fe Cr fue la que domina, mostrando una estructura dendritica equiaxial
distribuida homogéneamente a lo largo de la aleacion. En cuanto al disefno
de la aleacidén, se confirma que el umbral para la cantidad de adiciones de
Cr en este tipo de aleaciones debe establecerse en 3% en peso, ya que las
microestructuras obtenidas permanecieron bastante constantes para
adiciones posteriores a esta cantidad de Cr y las propiedades mecanicas
(c. Vo) también fueron similares, pero el alargamiento correspondiente

aumento considerablemente.

Tabla 5.7.- Propiedades mecanicas de la prueba de compresion bajo la norma ASTM E-09,
correspondiente a las barras de 2mm de didmetro, obtenidas por suction casting.

Esfuerzo de Ultimo Esfuerzo Deformacion

Aleacion Fluencia Compresivo ala Fractura
oy (MPa) Gmax. (MPa) (%)
MA -B2 620 835 2.4
MA 1Cr -B2 695 955 3.6
MA 3Cr -B2 660 880 8.0
MA 5Cr -B2 600 835 4.4
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Por ultimo, en la Tabla 5.8 se muestra un resumen de las
propiedades mecanicas, obtenidas en este sistema Al-Si-Fe-Cr. Se observa
que la deformacion en MA y MAI1Cr es mayor en las aleaciones
solidificadas convencionalmente. Sin embargo esto cambia al aumentar
cantidad de Cr en el sistema (MA3Cr y MA5Cr) ya que las aleaciones por
suction casting presentan mejor deformacién. No obstante, las mejores
propiedades en general, las presenta la aleacion con 3% de Cr fabricada
por suction casting (MA3Cr-B2) ya que presenta un equilibrio en cuanto a

dureza, deformacion y esfuerzos compresivos.

Tabla 5.8.- Resumen de las propiedades mecanicas, correspondiente a las aleaciones Al-20Si-5Fe
(porcentaje en peso) con adiciones de Cromo.

Ultimo .,
Esfuerzo de Deformacion
., Dureza . Esfuerzo

Aleacion Fluencia . ala Fractura
(HV) MPa) Compresivo (%)
oy ( Omax. (MPa) 0
MA —L 106 275 395 9.5
MA —B2 152 620 835 2.4
MA 1Cr -L 124 260 345 5.3
MA 1Cr —-B2 169 695 955 3.6
MA 3Cr —L 150 156 292 3.0
MA 3Cr —B2 184 660 880 8.0
MA 5Cr —L 220 235 290 3.0
MA 5Cr —B2 192 600 835 4.4
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5.3 Conclusiones

A continuacion se enlistan las conclusiones del capitulo V relacionadas al

sistema 75Al1-20Si-5Fe (% en peso) con adiciones de Cromo:

# El sistema (75Al1-20Si-5Fe)  -XCr presenta propiedades de compresion
inferiores a los ya reportados en el sistema maestro 75Al-20Si-5Fe
(porciento en peso) fabricados por solidificacion convencional. Sin
embargo la dureza si muestra una tendencia a ser superior a media
que aumenta el contenido de Cr.

# Se comprobo que al adicionar Cr en el sistema maestro 75Al1-20Si-5Fe
(porciento en peso), se favorece la formacion del intermetalico
AlgsFe4Cr, suprimiendo la evolucion del intermetalico A13FeSiZ.

# En la solidificacién convencional, el factor dominante para los cambios
observados en la microestructura fue la composicién quimica
(adiciones de Cr).

# Para el proceso de solidificacion rapida suction casting, el factor
dominante en el analisis microestructural fue la tasa de solidificacion.

#+ Se obtuvieron varias microestructuras dendriticas para las muestras
con 3y 5% en peso de Cr, es decir, tipo columnar para solidificacién
convencional y tipo equiaxial para colada por succion.

# En particular, para suction casting, la microestructura fue similar para

las aleaciones con adiciones de 3 y 5% en peso de Cr. Las propiedades
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mecanicas se correlacionaron con los cambios microestructurales para
ambas técnicas de solidificacion.

En solidificacion convencional, la adiciéon de Cr al 3% porciento
(MA3Cr-L), representa el umbral de microdureza a partir del cual el
comportamiento de la aleacion cambié considerablemente, es decir, de
150 a 220 HVO.5.

Mientras que para la técnica de solidificacion rapida suction casting, el
comportamiento de la dureza fue lineal, aumentando en funcion del
contenido de Cr. Por otro lado, el porcentaje de deformacion para la
aleacion con 3% en peso de Cr (MA3Cr-B2) mostré6 un incremento
significativo en comparaciéon con la aleacién maestra, atribuyéndose a
la fase Al Fe Cr, distribuida homogéneamente.

La adicion de Cr por encima del 2% (porciento en peso) en el sistema
ternario Al-20Si-5Fe no ha sido reportada en la literatura, por lo que
los resultados presentados en este trabajo doctoral son de gran interés
para la modificaciobn microestructural y/o refinamiento de este
sistema de aleacion.

Las mejores propiedades en general, las presenta la aleacion con 3% Cr
fabricada por suction casting (MA3Cr-B2) ya que presenta un equilibrio

en cuanto a dureza, deformacion y esfuerzo fluencia, respectivamente.
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CAPITULO VI

SISTEMA (75A1-20Si—5Fe), o x XMn

6.1 Introduccion

En este capitulo se tratara la influencia del Manganeso (Mn) en la
aleacion maestra 75Al1-20Si-5Fe (porciento en peso). La importancia de
este capitulo, radica en que se ha demostrado que el tamano y la
morfologia de las fases que contienen Fe estan fuertemente influenciadas
por la rapidez de solidificacion. Asi mismo, la adicién de elementos de
aleacion tales como el Mn pueden cambiar la morfologia de los
constituyentes, mejorando la precipitacion de fases y/o intermetalicos

presentes en aleaciones base Al [12,90].

El hierro es adicionado algunas veces de manera intencional,
principalmente en métodos de colada por inyeccion (DC), entre los
constituyente mas comunes que se forman, se encuentra FeAl,, FeMnAl_y
a-Fe Si Al .. En aleaciones Al-Si, las fases mas comunes son B-FeSiAl
presentando una morfologia de agujas y a-(Fe,Mn) Si Al = con morfologia
de dendritica y/o caracteres chino. Todas las fases anteriores son
sumamente duras, lo cual promueve la fragilidad de la aleacién, por lo

que es importante controlar su formacién [100,101].
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En la actualidad se tienen pocos trabajos reportados donde se
trabaje con el sistema Al-Si-Fe con adiciones de Mn. Sin embargo se ha
visto que este elemento mejora la estabilidad térmica del sistema,
proporcionandole a la aleacion una mejor resistencia mecanica a altas

temperaturas.

Se pretende que con el uso de la técnica de suction casting, se
obtengan mejores resultados ya que con estas velocidades de
solidificacién, se favorece la homogeneidad microestructural sobre toda
barra obtenida por succion. Cabe resaltar que esta técnica de colada no ha
sido reportada en trabajos previos para aleaciones cristalinas refinadas,
por lo cual resulta interesante estudiar su efecto y comportamiento sobre
las propiedades mecanicas finales de la aleaciéon, para su posible

aplicacion.
6.2 Resultados y discusion

A continuacion se presentan los resultados mas importantes de las

aleaciones del sistema Al-Si-Fe, adicionadas con Manganeso (Mn).

La Tabla 6.1 muestra los resultados de composiciéon quimica de la
aleacion Al-20Si-5Fe con adicién de Mn fabricadas por solidificacion
convencional. Los resultados de la composicion quimica por FRX
demostraron que se esta trabajando dentro de la composicion quimica

planteada en la experimentacion, adicionalmente se denota la
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nomenclatura que se manejara en este capitulo para cada aleacion

experimental.

Tabla 6.1.- Composiciones quimicas obtenidas por FRX para la aleacion (Al-20Si-5F€)100.x XMn,

fabricada por solidificacion convencional (Lingotes).

Composicion Nominal

(% en peso)

Composicion Experimental

(% en peso)

Aleacion Nomenclatura Al Si Fe Mn
Al-19.8Si-4.95Fe-1Mn MA 1Mn-L 75.02 19.12 4.89 0.97
Al-19.4Si-4.85Fe-3Mn MA 3Mn-L 73.10 19.33 4.84 2.73
Al-19.0Si-4.75Fe-5Mn MA 5Mn-L 72.03 18.62 4.34 5.01

Este sistema Al-Si-Fe-Mn resulta interesante, debido a los valores de

numero atomico que se tienen entre el Al y Si (Z=1), mientras que el Fe y

Mn también presentan similitudes por su numero atémico (Z=1); esto

provocaria algun tipo de error en los analisis realizados, sin embargo en

XRF tanto para los lingotes como para las barras (Tabla 6.2), muestran

estar dentro de la composicion nominal planteada.

Tabla 6.2.- Composiciones quimicas obtenidas por FRX para la aleacion (Al-20Si-5F€)100.x XMn,

fabricada por solidificacion rapida (suction casting). Barras de 2mm de diametro.

Composicion Nominal

(% en peso)

Composicion Experimental

(% en peso)

Aleacion Nomenclatura Al Si Fe Mn
Al-19.8Si-4.95Fe-1Mn MA 1Mn-B2 74.98 18.97 4.87 1.18
Al-19.4Si-4.85Fe-3Mn MA 3Mn-B2 72.79 19.43 4.81 2.97
Al-19.0Si-4.75Fe-5Mn MA 5Mn-B2 71.67 18.89 4.57 4.87
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Garantizando que se encuentran las aleaciones dentro del intervalo
de la composicion quimica de las aleaciones a manejar en este capitulo; se
presentan los resultados obtenidos de la adicion de 1%Mn (MA1Mn), es

decir, la aleacion Al-19.8Si-4.95Fe-1Mn (% en peso).

Es importante mencionar que para el caso particular de estudio de
DRX en el sistema Al-Si-Fe-Mn, se emple6 un equipo Siemens D5000 con
lampara de Co (1=1.78890A) con un intervalo angular en 26 de 15° a 100°
durante 13 horas. La Figura 6.1 muestra el patron de difraccion de
MAIMn. Aqui se observan los picos de las fases presentes por
solidificacién convencional (MA1Mn-L) y las fases por solidificacién rapida
en las barras de 2mm de diametro, fabricadas por suction casting (MA1Mn-
B2). Por cuestiones de tiempo, no se pudo llevar a cabo el analisis de DRX
para las barras de 4mm de diametro, obtenidas también por suction
casting. Se observa la presencia de Al que corresponde a la matriz a—Al,
seguido del Si correspondiente a las particulas de Si, y al Si_ que se
encuentra en la matriz de la aleacion. Por ultimo, se tiene la presencia de
dos intermetalicos, el primero pertenece al encontrado en la aleacion
maestra (AlFeSi) y el segundo corresponde al aleado con manganeso

All JeMn.
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Figura 6.1.- Patron DRX correspondiente a la aleacién (MfAiMn) Al-19.8Si-4.95Fe-1Mn (% en peso).
En condiciones de solidificacion convencional (MA1Mn-L), solidificacion rapida por suction casting
(MA1Mn-B2).

La Figura 6.2 muestra la micrografia de la aleacion, aleada con 1%Mn
(MA1Mn-L) solidificada por el método convencional. En esta se observan
detalles tanto de la matriz, como de los intermetdlicos formados. Se
observa la presencia de placas largas de Al FeSi, que atraviesan toda la
muestra. Estas placas van en diferentes direcciones, por lo que se puede
afirmar que no se orientan hacia la extraccién de calor, esto a su vez

favorecera las propiedades mecanicas debido a que los esfuerzos no se

concentraran en una sola direcciéon. En el recuadro de esta figura se puede
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notar detalles del Si_ dentro de la matriz. Se alcanza a resolver algunas
fragmentaciones de las placas del intermetalico Al FeSi; debido a la
pequeila concentracion de Mn en la aleaciéon (1%), solo se alcanzan a

resolver pequerios cristales de la fase Al Fe Mn.

Figura 6.2.- Imagen de la aleacién Al-19.8Si-4.95Fe-1Mn obtenida por MEB-SEI, fabricada por
solidificacion convencional (MA1Mn-L) correspondiente al lingote.

El mapeo elemental de la aleacion MA1Mn-L es mostrado en la Figura
6.3, donde el contraste de los elementos, muestra la ubicacion de cada
aleante. Se observa que el Mn esta distribuido en toda la aleacién, no
obstante, su ubicacién principal es dentro del intermetalico ternario
ALFeSi,, esto se debe a las energias de emision de las bandas de Mn KB y
Fe Ko, debido a que son muy cercanas y las sefiales para realizar el mapeo

son las energia K de ambos elementos [47].
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Figura 6.3.- Mapeo de elementos de la aleacion Al-19.8Si-4.95Fe-1Mn, fabricada por solidificacion
convencional (MA1Mn-L) correspondiente al lingote a 300x.

Anteriormente se comento que la aleacion maestra Al-20Si-5Fe (% en
peso) presenta la formacion del intermetalico Al FeSi,. Este intermetalico
posee una forma acicular en un plano 2D, debido a la estructura facetada
que presenta durante la solidificacién. La Figura 6.4 muestra los
resultados microestructurales obtenidos de la solidificacién rapida suction
casting al adicionar 1%Mn. Se observa la refinacién del intermetalico
ALFeSi, y la presencia de pequefias rosetas de la fase Al Fe Mn.
Particularmente la maxima refinacién de la placa A13FeSiz, se llevo a cabo
en la barra de 2mm de diametro mostrada en la Figura 6.4-a. Aqui se
muestran zonas donde se observan placas refinadas de ALFeSi,. En los
limites se observa el crecimiento del intermetalico Al Fe Mn (a diferencia
de lo visto en solidificacion convencional de la muestra MA1Mn-L). En la

barra de 2mm de diametro se observa la presencia de la fase Al Fe Mn, lo
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que da indicativo del cambio en la solubilidad del elemento aleante en la

solucion sélida (a—Al).

Figura 6.4.- Imagenes de la aleacién Al-19.8Si-4.95Fe-1Mn obtenidas por MEB-SEI, fabricada por
solidificacion réapida suction casting; (a) Barra de 2mm de diametro “MA1Mn-B2”, (b) Barra de 4mm
de diametro “MA1Mn-B4”.

En la Figura 6.4-b, se observa nuevamente el refinamiento
microestructural llevado a cabo en la barra de 4mm de diametro (MA1Mn-
B4), siendo esta un intermedio entre la barra de 2 mm de didmetro
(MA1Mn-B2) y el lingote de la aleacion (MA1Mn-L). Se observa una
distribucion aleatoria de la fase Al Fe Mn a diferencia de lo visto en
MAIMn-B2. También se percibe que el intermetalico Al FeSi, presenta una
pequefa curvatura en sus forma acicular, esto no fue visto en el lingote
MA1Mn-L, por lo que este fendmeno podria repercutir en las propiedades

mecanicas de las aleaciones tratadas con 1%Mn.

La solidificacion rapida repercute en la solubilidad de los aleantes y

en la forma de solidificar de las fases, es por ello que es importante lo
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observado en la Figura 6.5. En esta imagen se muestran las células de
solidificacién, no seria correcto mencionar que se presentan granos, ya
que la muestra es de colada y presenta un alto contenido de aleantes, lo
que no permite que la intercara planar se estabilice y crezca con esta
morfologia. No obstante, se puede mencionar que se presenta células de
solidificacion, dentro de estas células se presenta una distribucién
aleatoria de la fase Al FeSi,. Es evidente que se trata de esta fase por el
angulo de 90° que forman las agujas, correspondiente a una estructura
tetragonal; en los limites de frontera, se observa la presencia del

crecimiento de la dendrita AllgFe4Mn.

Figura 6.5.- Imagen de la aleacion Al-19.8Si-4.95Fe-1Mn obtenida por MEB-SEI, fabricada por
suction casting, correspondiente a la barra de 2mm de diametro “MA1Mn-B2”.

La Figura 6.6 presenta el mapeo correspondiente a la barra de 2mm
de diametro, fabricadas por suction casting. Se puede notar la distribucion
de los elementos, la fase acicular esta compuesta por Al, Si, Fe
principalmente; confirmando la fase Al FeSi, (recodar que el Mn al ser
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vecino del Fe, puede causar un traslape en el resultado). Por otro lado, las
dendritas presentes en la aleacion contienen exclusivamente Al, Fe, Mn; es
evidente la ausencia de Si en esta fase, lo que confirma la presencia de

AllgFe4Mn.

—————— 100 pm Al K

b, Y e 1[][)|,m Mn

100 pm SiK
Figura 6.6.- Mapeo de elementos de la aleacion Al-19.8Si-4.95Fe-1Mn, fabricada por suction casting,
barra de 2mm de didmetro (MA1Mn-B2) a 500x.

Semejante a lo visto en la figura anterior, en el mapeo elemental de
la barra de 4mm de diametro (MA1Mn-B4) muestra la presencia de las
fases intermetalicas Al FeSi, y Al _Fe Mn (Figura 6.7), un poco mas gruesas
que en la barra de 2mm de diametro. Cabe destacar que la aleaciéon
MA1IMn-B4 presenta particulas de Si, distribuidas aleatoriamente en la
muestra (menor al 5% del area). Este fendomeno, no fue observado en
MA1Mn-B2, confirmando que el Si de la aleacion se empledé para la

formacion de la fase acicular A13FeSi2.
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Figura 6.7.- Mapeo de elementos de la aleacion Al-lg.SSi-4.95Fe-;h;n, fabricada p':)r suction ca;:inkg,
barra de 4mm de didmetro (MA1Mn-B4) a 1000x.

A continuacién se presenta el patron de DRX correspondiente a la
aleacion Al-19.4Si-4.85Fe-3Mn (% en peso) nombrada para el capitulo
como MA3Mn, este patron puede visualizarse en la Figura 6.8. Aqui se
observan los picos de las fases presentes en esta aleaciéon (MA3Mn),
iniciando por la matriz conformada por Al (a—Al), el Si se encuentra en las
particulas de Si, y al Si_ de la matriz, por ultimo las fases intermetalicas

Al FeSi, y Al Fe Mn.

Es importante mencionar que el patron de la barra de 2mm de
diametro presentdé un pequefio problema con las cuentas durante la
experimentacion en el equipo Siemens d5000, se trato repetir la muestra
para corregir los errores experimentales de preparacion. Sin embargo, no
se pudo realizar nuevamente la corrida, debido a problemas de agenda

con el empleo del equipo.
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Figura 6.8.- Patron DRX correspondiente a la aleacién (If/l,)6\3Mn) Al-19.4Si-4.85Fe-3Mn (% en peso).
En condiciones de solidificacién convencional (MA3Mn-L), solidificacion rapida por suction casting
(MA3Mn-B2).

La Figura 6.9 muestra la aleacion Al-19.4Si-4.85Fe-3Mn solidificada
convencionalmente (MA3Mn-L). Se observa la competencia entre los
intermetalicos Al FeSi, y Al Fe Mn debido a que ambos constituyentes
requieren Fe. Por lo tanto, se espera que al aumentar la adicién de Mn, el
intermetalico Al Fe Mn se favorezca. La literatura reporta que la adicion
del Mn en aleaciones Al-Si-Fe hacen que el intermetalico de Fe

(comunmente B-AlFeSi) se suprima y se favorezca la presencia de

a-Al (FeMn)Si, [82,89,100]. Es importante aclarar que la presencia de
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p-Al FeSi  es comunmente observado en las aleaciones hipoeutécticas
Al-Si [67,73,102]. Por otro lado, existen reportes que la fase que se
promueve con la adicibn de Mn es la fase antes mencionada
o-Al (FeMn).Si, que posee una estructura cristalina cubica (Pm3
ao=12.66A) [38]. Sin embargo, la morfologia cominmente reportada para
este intermetalico es “script chino” y en este sistema Al-Si-Fe-Mn no se

observa dicha morfologia.

10 pun

Figura 6.9.- Imagen de la aleacion AI-19.4Si-4.85Fe-3Mn obtnida por MEB-SEI, fabricada por
solidificacion convencional (MA3Mn-L) correspondiente al lingote.

El aumento del constituyente Al Fe Mn da una explicacion plausible
para la microestructura formada, ya que la evolucion de esta fase también
favorece la fragmentacion del ternario Al FeSi,. La Figura 6.10 muestra el
mapeo elemental de la aleacion MA3Mn-L, en ella se observa claramente

como compiten las dos fases intermetalicas.
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Figura 6.10.- Mapeo de elementos de la aleacion Al-19.4Si-4.85Fe-3Mn, fabricada por solidificacion
convencional (MA3Mn-L) correspondiente al lingote a 500x.

La solidificaciéon influyé en gran medida la morfologia de las fases
presentes con adicion de 3%Mn. A continuacion se presenta lo observado
en las barras de 2 y 4mm de diametro, respectivamente. La Figura 6.11-a
presenta la microestructura obtenida por suction casting en la barra
pequena (¢=2mm). En esta imagen se observan las fases ya reportadas de
a-Al+Si en la matriz y el crecimiento del intermetalicos Al Fe Mn. Pero lo
que salta a la vista es que el intermetalico Al FeSi, presenta dos tamafios
de placa, una gruesa y larga con un poco de curvatura y la segunda placa
es muy fina, igual a la vista en la Figura 6.5. Estas observaciones se
validan con el mapeo elemental de la aleacion MA3Mn-B2 (Figura 6.12). Es
importante resaltar el crecimiento de la dendrita de Al Fe Mn ya que
forma pequenias rosetas que si se analiza a detalle, cristalograficamente,
presentan un eje de rotacion de orden 4 y en algunas otras zonas se

observan ejes de rotacion de orden 3.
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Figura 6.11.- Imagenes de la aleacién Al-19.4Si-4.85Fe-3Mn obtenidas por MEB-SEI, fabricada por
solidificacion réapida suction casting; (a) Barra de 2mm de didmetro “MA3Mn-B2”, (b) Barra de 4mm

de diametro “MA3Mn-B4”.

Por ultimo, la Figura 6.11-b corresponde a la barra de 4mm de
diametro obtenida por suction casting de la aleacion MA3Mn-B4. En esta
micrografia se observa un comportamiento similar al visto en la barra de
2mm de diametro. La diferencia radica en el grosor de fases que es
atribuido a la tasa de solidificacion. Cabe mencionar que en esta aleacion,
se observo una fase en forma de “Flor”, la cual parece tener la misma
composicion que la fase Al Fe Mn. Sin embargo, en el mapeo elemental
mostrado en la Figura 6.13 se revela que tiene un poco de todos los
elementos de aleacién. Esta fase se encuentra distribuida
esporadicamente en la muestra ocupando un porcentaje en volumen

inferior al 3% por lo que no fue posible su deteccién por DRX.
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Figura 6.12.- Mapeo de elementos de la aleacion Al-19.4Si-4.85Fe-3Mn, fabricada por suction
casting, barra de 2mm de diametro (MA3Mn-B2) a 1000x.

Como se menciono anteriormente la Figura 6.13 muestra el mapeo
elemental de la aleacion MA3Mn-B4. En este se pueden notar los elementos
que conforman las fases, probamente la fase en forma de “Flor” es similar
al crecimiento dendritico que presenta Al Fe Mn. Sin embargo, resalta el
contraste de la fase en cuestiéon y los elementos que la conforman.
Realizando una busqueda en la literatura, se podria referir a la vya
cuestionada fase a-Al (FeMn),Si,, ya que existen reportes al momento de
aumentar la rapidez de enfriamiento, esta presenta una forma tipo
dendritica [38,67,100]. Sin embargo, no existen pruebas suficientes que

aclaren este punto.
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Figura 6.13.- Mapeo de elementos de la aleacion Al-19.4Si-4.85Fe-3Mn, fabricada por suction
casting, barra de 4mm de diametro (MA3Mn-B4) a 2000x.

20 pm SiK

En el siguiente patron de difraccion (Figura 6.14), se muestran las
fases presentes en la aleacién Al-19.0Si-4.75Fe-5Mn (MAS5Mn). Se puede
notar que el lingote solo presenta tres fases: Al, que se relaciona con la
matriz y la solucion solida a—Al, el Si, que se encuentra en las particulas
de Si, y al Si_ de la matriz, por ultimo las fase Al Fe Mn. Es importante
mencionar que el intermetalico ternario Al FeSi, ha sido suprimido por
completo. Por otro lado, el patron de DRX de la barra de 2mm de diametro
MA5Mn-B2 muestra la presencia de las mismas fases, sumando la

presencia del intermetalico Fe MnSi..
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Figura 6.14.- Patron DRX correspondiente a la aleacion (MA5Mn) Al-19.0Si-4.75Fe-5Mn (% en
peso). En condiciones de solidificacion convencional (MA5Mn-L), solidificacion rapida por suction
casting (MA5Mn-B2).

La Figura 6.15 muestra la microestructura de la aleacion solidificada
convencionalmente MAS5SMn-L. Se observa un cambio drastico, el
intermetalico Al Fe Mn, este presenta una forma tipo “Hueso fracturado”
(fracture bone), esto se debe al corte y preparacion de la aleacion ya que
en realidad se observa unicamente el corte de los brazos secundarios de
las dendritas, prueba de ello, se observa en el recuadro, el crecimiento

dendritico tipico del intermetalico. Se confirma la desaparicion del

intermetalico Al3FeSiz.
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Otro punto a considerar en la microestructura fue la formacién de
Si. Se cree que el crecimiento de esta fase puede atribuirse a la formacion
del Al Fe Mn y la desaparicion de las fases Al FeSi, (Figura 6.16), dejando
que este elemento (Si) crezca por si solo. De manera similar, el Si_ sufri6
un fuerte cambio en comparacién con las aleaciones MA1Mn y MA3Mn, en
este caso, el crecimiento de Si_es mas visible y la forma acicular de esta

fase es mas pronunciada.

LI . s? g° ¢ wgy® O &) ¢4
Figura 6.15.- Imagen de la aleacion Al-19.0Si-4.75Fe-5Mn obtenida por MEB-SEI, fabricada por
solidificacion convencional (MA5Mn-L) correspondiente al lingote.

Mn K
Figura 6.16.- Mapeo de elementos de la aleacion Al-19.0Si-4.75Fe-5Mn, fabricada por solidificacién
convencional (MA5Mn-L) correspondiente al lingote a 500x.
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La solidificacion rapida por suction casting, generd cambios
drasticos en las microestructuras de las barras de 2 y 4mm de diametro.
La Figura 6.17-a muestra las fases presentes en la barra de ¢=2mm
(MA5Mn-B2). Se observa la presencia de compuestos aciculares que gracias
al mapeo elemental mostrado en la Figura 6.18 se pueden identificar las

fases presentes.

Prusa F. et al. [82], propone que los cambios provocados por la
solidificacion rapida puede modificar la solubilidad de ciertos elementos,
en este caso particular, los atomos de Fe, Mn son capaces de cambiar de
posicion en la red cristalografica debido a que sus radios atomicos son
muy similares 0.128 nm y 0.137 nm, respectivamente. Proponiendo un
cambio de fase intermetalica B—Alls(Fe,Mn)3Siz, sin embargo, el banco de

datos (ICDD-2018) empleada para indexar el patron de difraccion, no

mostro la presencia de esta fase o alguna cercana.
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Figura 6.17.- Imagenes de la aleacion Al-19.0Si-4.75Fe-5Mn obtenidas por MEB-SEI, fabricada por
solidificacion rapida suction casting; (a) Barra de 2mm de didmetro “MA5Mn-B2”, (b) Barra de 4mm
de diametro “MA5Mn-B4”
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Figura 6.18.- Mapeo de elementos de la aleacion Al-19.0Si-4.75Fe-5Mn, fabricada por suction
casting, barra de 2mm de diametro (MA5Mn-B2) a 1000x.

Una tendencia similar a la barra de 2mm de diametro (MA5Mn-B?2)
mostro la barra de 4mm de diametro (MA5Mn-B4). Esta tendencia se
observa en la Figura 6.17-b, donde pueden apreciarse agujas gruesas y
con puntas aleatoriamente orientadas en ciertas zonas de la muestra. Este
fen6meno seguramente repercutira en las propiedades compresivas de la
aleacion. El mapeo por elemento presentado en la Figura 6.19 ayuda a
visualizar la distribucion de los aleantes, aqui se observan unicamente
constituyentes aciculares. El mapeo revela la existencia de la fase
intermetalica FeMnSi, la cual presenta una estructura cristalina
Hexagonal (P63/mcm). Por otro lado, muestra otra fase acicular que no
presenta Si, correspondiente a Al Fe Mn, la cual se encuentra finamente

distribuida en la aleacion.
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Figura 6.19.- Mapeo de elementos de la aleacion Al-19.0Si-4.75Fe-5Mn, fabricada por suction
casting, barra de 4mm de diametro (MA5Mn-B4) a 500x.

——————— 100 pm

A continuacion se presentan los resultados obtenidos de los ensayos
mecanicos (microdureza y compresion) realizados a las aleaciones del
sistema Al-Si-Fe-Mn. La Figura 6.20 muestra el grafico de microdureza
Vickers. Este ensayo se llevo a cabo siguiendo la norma ASTM E-384. En
este, se observa una tendencia lineal en los tres tipos de muestras
ensayadas. Las muestras provenientes de solidificacion convencional
(MAMn-L) presentan una diferencia entre la aleaciéon maestra y la maxima
adicion de Mn (5%) del ~35 unidades HV, por otro lado, las barras de 2mm
de diametro fabricadas por suction casting presentaron la maxima
diferencia ~100 unidades HV. Este cambio abrupto se le atribuye a la fase
acicular de AlFeSi, ya que desde la adicion de 1%Mn (MAIMn-B2) el
cambio es evidente por las agujas finas presentes en cada aleacién, hasta

llegar al 5%Mn (MA5Mn-B2).
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Figura 6.20.- Microdureza de la aleacion maestra Al20Si5Fe (MA) con adiciones de 1,3y 5 % (% en
peso) de Mn por solidificacion convencional (Lingotes) y suction casting (B2= barra de 2mm de
didametro y B4=barra de 4mm de diametro).

Los valores particulares de dureza de cada aleaci6on, puede ser

consultado en la Tabla 6.3. El fenomeno que ocurre en las barras de 4mm

de diametro (MAMn-B4) es similar al ocurrido en las aleaciones MAMn-L. El

aumento observado fue minimo, alcanzando una diferencia ~30 unidades

HV. Este fendmeno se le atribuye a la poca transformacion y/o refinaciéon

adquirida en esta etapa de fabricacion.

Tabla 6.3.- Resumen de microdurezas de las muestras fabricadas por solidificacion convencional
(Lingotes) y solidificacion rapida (Barras).

Aleacion

Barra de ¢=2mm

Barra de ¢=4mm

MA
MA 1Mn
MA 3Mn
MA 5Mn

Lingote
106.21 +4.58
116.50 +4.90
133.80 +2.99
140.87 +6.36

152.32 +4.58
193.90 +3.81
233.54 +2.97
252.24 +4.85

142.31 +8.12
159.64 +6.22
175.43 +4.83
171.17 +7.26
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El ensayo de compresion se llevd a cabo con ayuda de la norma
ASTM E-09. Para este sistema se ensayaron barras (= 2 y 4 mm) por
solidificacién rapida y se maquinaron barras de los lingotes para conocer

el comportamiento de la aleacion en condiciones convencionales.

La Figura 6.21 y la Tabla 6.4 muestran los resultados
corrspondientes a los lingotes. El porcentaje de elogacion mas elevado le
pertenece a la aleacion maestra (MA-L) y a la muestra con adicion de 1%Mn
(MA1Mn-L). Esto se confirma con lo visto anteriormente, ya que el 1%Mn
no influye considerablemente en la morfologia de la aleacion. La aleacion
MA3Mn-L posee la mayor rigidez debido a la competencia que existe entre
los intermetalicos AlsFeSi2 y AllgFe4Mn, causando deformaciones dentro de
la red cristalina. Finalmente, la aleacibn MAS5Mn-L parece tener
propiedades similares a las ya registradas para MA-L, solo que la presencia
de Al Fe Mn y de la particulas de Si, impiden que tenga un porcentaje de

deformacion alto y por ende alta tenacidad en la aleacion.
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Figura 6.21.- Gréafico correspondiente al ensayo de compresion de la aleacion maestra Al20Si5Fe
(MA-L) con adiciones de 1, 3 y 5% Mn, fabricadas por solidificacién convencional.

Tabla 6.4.- Propiedades mecéanicas de la prueba de compresion bajo la norma ASTM E-09,
correspondiente a los lingotes obtenidos por solidificacion convencional.

Esfuerzo de Ultimo Esfuerzo Deformacion

Aleacion Fluencia Compresivo ala Fractura
MA —-L 275 395 9.5
MA 1Mn —-L 211 320 9.0
MA 3Mn -L 198 298 4.6
MA 5Mn —-L 295 359 4.0

Por otro lado, los resultados de compresion de las barras de 2mm de
diametro fabricadas mediante suction casting se presentan en la Figura
6.22 y las propiedades numéricas se encuentran en la Tabla 6.5. Las

aleaciones que van de MA-B2 a MA5Mn-B2 muestran una tendencia en la
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zona elastica de la curva, pero cuando entran en la zona plastica, cada
aleacion presenta fendmenos diferentes. Recordemos que las barras de
2mm en general presentaron las mismas fases intermetalicas Al FeSi, y
Al Fe Mn, la Unica que estuvo ajena a obtener los mismos constituyentes
fue MA5Mn-B2. Esto se observa en la curva de compresién, siendo esta

aleacion la de mayor rigidez y menor porcentaje de deformacion.
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Figura 6.22.- Gréafico correspondiente al ensayo de compresién en la aleacion maestra Al20Si5Fe
(MA-B2) con adiciones de 1, 3y 5 % Mn, fabricadas por solidificacién rapida suction casting (barra de
2mm de diametro).

150



Tabla 6.5.- Propiedades mecénicas de la prueba de compresion bajo la norma ASTM E-09,
correspondiente a las barras de 2mm de diametro, obtenidas por suction casting.

Esfuerzo de Ultimo Esfuerzo Deformacion

Aleacion Fluencia Compresivo ala Fractura
oy (MPa) Omax. (MPa) (%)
MA —-B2 620 835 2.4
MA 1Mn -B2 440 665 5.8
MA 3Mn -B2 660 810 3.6
MA 5Mn -B2 680 800 2.4

Los resultados de las barras de 4mm de diametro (MAMn-B4) se
presentan en la Figura 6.23 y los valores cuantitativos se encuentran en la
Tabla 6.6. A primera instancia, se nota la deformaciéon tan elevada que
sufrio la aleacion maestra con respecto a las aleaciones con Mn, llegando a
un valor del 20%. Cabe mencionar que pocas aleaciones Al-Si poseen una
deformacion cercana a la obtenida en los resultados aqui presentados. Sin
embargo, se observa que al adicionar Mn a la aleacion, el porcentaje de
deformacion cae drasticamente a valores inferiores al 5%. Se favorece la
rigidez de la aleacion y la tenacidad de las aleaciones, ya que presentan

un area bajo la curva grande.

También se percibe que al adicionar Mn, la aleacion pierde poco a
poco la tenacidad y las propiedades compresivas bajan paulatinamente.
No obstante, entre las aleaciones MA3Mn-B4 y MA5Mn-B4 las propiedades

se mantienen constantes, un comportamiento ya visto en la Figura 6.20.
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Figura 6.23.- Gréafico correspondiente al ensayo de compresién en la aleacion maestra Al20Si5Fe
(MA-B4) con adiciones de 1, 3y 5 % Mn, fabricadas por solidificacién rapida suction casting (barra de
4mm de didmetro).

Tabla 6.6.- Propiedades mecéanicas de la prueba de compresion bajo la norma ASTM E-09,
correspondiente a las barras de 4mm de didmetro, obtenidas por suction casting.

Esfuerzo de Ultimo Esfuerzo Deformacion

Aleacion Fluencia Compresivo ala Fractura
Oy (MPa) O'max. (MPa) (0/0)
MA -B4 240 775 20
MA 1Mn -B4 320 635 5.6
MA 3Mn —-B4 320 500 4.4
MA 5Mn -B4 350 500 2.2

Por ultimo, la Tabla 6.7 presenta un resumen de todas las
propiedades mecanicas tomadas en este sistema Al-Si-Fe-Mn. En esta tabla
se puede ver el cambio desde solidificacién convencional (MAMn-L) hasta
las muestras fabricadas por suction casting. Se observa que la
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solidificacién rapida no favorece la tenacidad de las aleaciones empleadas
en este sistema, mucho de esto se atribuye a la distribucién de fases en

cada muestra Al-Si-Fe-Mn.

Tabla 6.7.- Resumen de las propiedades mecanicas, correspondiente a las aleaciones Al-20Si-5Fe
(porcentaje en peso) con adiciones de Manganeso.

Esfuerzo de Ultimo Esfuerzo Deformacion

Aleacion D;R%a Fluencia Compresivo ala Fractura
oy (MPa) o (MPa) (%)
MA -L 106 275 395 9.5
MA -B2 152 620 835 24
MA -B4 142 240 775 20
MA 1Mn -L 117 211 320 9.0
MA 1Mn -B2 194 440 665 5.8
MA 1Mn -B4 160 320 635 5.6
MA 3Mn -L 134 198 298 4.6
MA 3Mn -B2 234 660 810 3.6
MA 3Mn -B4 175 320 500 4.4
MA 5Mn —-L 141 295 359 4.0
MA 5Mn -B2 252 680 800 2.4
MA 5Mn -B4 171 350 500 2.2

6.3 Conclusiones

A continuacion se enlistan las conclusiones del capitulo VI relacionadas al

sistema 75Al1-20Si-5Fe (% en peso) con adiciones de Manganeso:

# En solidificacion convencional, el sistema (75Al—2051—5Fe)100_X—XMn

presenta cambios morfoldgicos importantes modificando

principalmente a la fase intermetalica Al FeSi, por Al Fe Mn.
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# La microdureza en las aleaciones coladas convencionalmente,
presentan aumento entre la aleacion maestra (75Al1-20Si-5Fe) y la
maxima adicion de 5%Mn (Al-19.0Si-4.75Fe-5Mn) de aproximadamente
~35 unidades HV, esta diferencia se le atribuye a la desaparicién del
intermetalico Al FeSi,.

# Las pruebas de compresion de los lingotes demuestran que la adiciéon
de Mn al sistema 75Al-20Si-5Fe hace que las propiedades de la
aleacion caigan tanto en porcentaje de deformacion (pasando de 9.5% a
4%), asi como en propiedades compresivas se refiere.

# Las aleaciones solidificadas rapidamente por suction casting presentan
cambios favorables, se mejoro la homogeneidad a nivel
microestructural favoreciendo el aumento de las propiedades
mecanicas tanto la microdureza, como las obtenidas por el ensayo de
compresion.

# La adicion de 1%Mn (% en peso) no genera ningun cambio
microestructural evidente en la aleaciéon fabricada por solidificaciéon
convencional. No obstante esto cambia en las aleaciones fabricadas
por solidificacion rapida suction casting ya que es evidente la
formacion dendritica de la fase aleada Al Fe Mn.

# El proceso de suction casting, favorece la formacion del intermetalico
Al Fe Mn desde la adicion del 1%Mn, permitiendo que las propiedades

mecanicas aumenten.
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Las barras de 2mm de diametro, generadas por suction casting
presentan las propiedades mas altas del sistema Al-Si-Fe-Mn, debido al
refinamiento y modificacion del intermetalico Al FeSi, finamente
distribuido en la aleacion.

Se demostréo que el método de solidificacion rapida suction casting
presenta mejoras en las propiedades de la aleacion maestra dando
como resultado que la barra de 4mm de diametro presente el mayor
porcentaje de deformacién (20%).

El efecto dominante en la solidificacion convencional fue la adicion del
manganeso, a este, se le atribuyen los cambios morfologicos de la
microestructura y las propiedades mecanicas obtenidas.

Es evidente que en las muestras solidificadas rapidamente por suction
casting presentan cambios que no se pueden obtener a nivel
convencional, por lo que la rapidez de enfriamiento es el efecto
dominante en las barras (¢=2 y 4mm) de succion.

En general, las aleaciones obtenidas por suction casting, presentan una
disminucion considerable en ductilidad (%deformacion), sin embargo

ganan en resistencia mecanica (Gy yo_ )

ax.
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CAPITULO VII

SISTEMA (75A1-20Si=5Fe), o5 XTi

7.1 Introducciéon

A continuacién se presenta el ultimo capitulo de resultados de este
proyecto. Al sistema maestro Al-20Si-5Fe (% en peso) se le adiciono el
elemento de transicion Titanio (Ti). Este elemento es el mas comun
utilizado como refinador de grano en aleaciones base Al, comunmente se
ha combinado con pequenas cantidades de Boro (B). Esta combinacion
favorece la formacion del compuesto TiB, que actia como sitio de

nucleacién y asi aumenta la efectividad de la refinacién.

La aleacion Al-6%Ti es la mas empleada como refinador de grano,
esta aleacion tiende a disolverse en Al liquido con relativa facilidad entre
10 a 15 min [83]. Frecuentemente la concentracion de Ti esta por arriba de
lo indicado, ya que reduce la tendencia a la fractura en caliente en

aleaciones de intervalo de solidificacion corto [84].

No obstante, el incremento de Ti en aleaciones de Al es visto como
algo indeseado, debido a que el Ti (> 0,15% en peso) favorece la formacion

del intermetalico TiA13, esto aumenta la concentraciéon de titanio en el

156



entorno a los aluminuros superando la solubilidad del TiB,. Procediendo a
una precipitacion en la superficie de las fases ricas en aluminio que
forman una cubierta que evita la disolucion del TiAl,. Se ha demostrado
que excesos de Al-Ti-B favorece la formaciéon de poros en la aleacién [83],
por lo que se espera que con la solidificacién rapida, se evite este tipo de

defecto que provocaria que las propiedades mecanicas disminuyan.

Actualmente no existen reportes de aleaciones Al-Si-Fe adicionadas
con Ti fabricadas por solidificacion rapida. Los pocos estudios que existen
de las técnicas de SR han mostrado resultados positivos, entre los mas
importante se encuentran la calidad del material colado, refinacion

microestructural y reduccion de porosidad en la aleaciéon [103,104].

Por lo antes mencionado, en este capitulo se analizara que efecto
tiene este elemento de transicion (Ti) en el sistema ternario Al-Si-Fe. Se
examinara la formacion de los constituyentes y su evolucién tanto en

solidificaciéon convencional, asi como en solidificacion rapida (MS).
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7.2 Resultados y discusion

En la Tabla 7.1 se presentan los resultados de composicion quimica
de las aleaciones trabajadas con adicion de Ti, obtenidas por
solidificacién convencional. Se observa que las tres aleaciones manejadas
se encuentran dentro de la composicion nominal. Posteriormente de la
produccion de cintas por la técnica de solidificacién rapida Melt-Spinning
(MS), se volvid a analizar la composicion quimica de las cintas de 25 um
de espesor, los resultados de FRX se presentan en la Tabla 7.2. Se puede
apreciar que las aleaciones se encuentran dentro de los intervalos de

composicion nominales.

Tabla 7.1.- Composiciones quimicas obtenidas por FRX para la aleacion (Al-20Si-5F€);00.x XTI,
fabricada por solidificacion convencional (Lingotes).

Composicion Nominal Composicion Experimental
(% en peso) (% en peso)

Aleacion Nomenclatura Al Si Fe Ti
Al-19.8Si-4.95Fe-1Ti MA 1Ti-L 74.06 19.85 4.87 1.22
Al-19.4Si-4.85Fe-3Ti MA 3Ti-L 72.50 19.40 4.65 3.45
Al-19.0Si-4.75Fe-5Ti MA 5Ti-L 71.20 19.10 4.57 5.13

Tabla 7.2.- Composiciones quimicas obtenidas por FRX para la aleacion (Al-20Si-5Fe);g0.x XTi,
fabricada por solidificacion rapida (Melt-Spinning). Cintas de 25um de espesor

Composicion Nominal Composicion Experimental
(% en peso) (% en peso)

Aleacion Nomenclatura Al Si Fe Ti
Al-19.8Si-4.95Fe-1Ti MA 1Ti-C 74.74 19.48 4.86 0.92
Al-19.4Si-4.85Fe-3Ti MA 3Ti-C 72.59 19.70 4.75 2.96
Al-19.0Si-4.75Fe-5Ti MA 5Ti-C 71.07 19.06 4.74 5.13
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La Figura 7.1 muestra los espectros de difraccién de rayos X de los

lingotes obtenidos por solidificacion convencional. Se identificaron las

fases presentes, que corresponden a los ya reportados en capitulos

anteriores, como: presencia de aluminio (matriz de a-Al), silicio presente

en el Si_ de la aleacion (este sistema no presenta Si), la presencia del

intermetalico Al FeSi, y a medida que se introduce el Ti en la aleacion Al-

Si-Fe, se presenta el intermetalico binario Ti Si, (P63/mcm). Se observa que

la cantidad de Si disminuye a medida que aumenta el Ti, debido a que se

debe formar la nueva fase Ti Si,, ademas de que la cantidad de A13FeSi2 se

mantiene constante.
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Figura 7.1.- Patrén DRX correspondiente a las aleaciones con adicion de Ti, fabricadas en condiciones

de solidificacion convencional.
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La Figura 7.2 muestra los patrones de las aleaciones obtenidas por
solidificacién rapida MS. Algunos de los picos de las fases presentes en
las aleaciones desaparecieron, este fendémeno se puede deber a dos
factores, el primero de ellos se relaciona con el aumento de la solubilidad
de las fases presentes. Por lo reportado a primera vista, la solucion solida
o—Al incrementoé su solubilidad y puede contener mayor contenido de los
elementos aleantes. El segundo factor se debe al efecto de la solidificacién
rapida (SR), es decir, las fases presentes en estas aleaciones sufrieron una
refinacion considerable lo que afecta la deteccion de ciertas fases, debido

a que no alcanzan 3% en volumen de dicha fase requerido para su

deteccion.
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Figura 7.2.- Patrébn DRX correspondiente a la aleaciones con adicion de Ti, fabricadas por
solidificacion rapida melt-spinning.
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Los resultados de la adicion de 1% en peso Ti se muestran en la
Figura 7.3. Es evidente la formaciéon de un compuesto intermetalico aleado
Ti Si, este compuesto presenta una morfologia acicular similar a la fase
intermetalica A13FeSiZ, pero existen diferencias entre ambos, el
intermetalico binario tiene forma de aguja (se alcanzan a visualizar las
puntas del constituyente), mientras que el intermetalico ternario presenta
una morfologia de placas, esto queda confirmado con las imagenes del
mapeo elemental presentado en la Figura 7.3. Cabe sefialar que el DRX de
esta aleacion no detectd la presencia de TiSi, debido a que no tiene aun
una abundancia mayor al 3% en volumen, que requiere el equipo de

difraccion.

—————— 100 pm Al K |=100pm

(@)

—————— 100 pm FeK —————100 p TiK

Figura 7.3.- Imagen obtenida por MEB-SEI. (a) aleacion Al-19.8Si-4.95Fe-1Ti fabricada por
solidificacion convencional (MA1Ti-L), mapeo de elementos a 500x (b) a—Al, (c) Si, (d) Fe, () Ti.

La Figura 7.4 muestra la matriz de o-Al+Si, junto con los
compuestos aciculares TiSi, y ALFeSi,. Se puede notar, que al anadir 3% de

Ti a la aleacién MA3Ti-L la morfologia de los constituyentes cambia
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drasticamente, mostrando la evolucion de la aguja del intermetalico
binario y por el otro lado, la fragmentacion del intermetalico ternario. En
este sistema se percibe claramente la morfologia de placa que presenta
AL FeSi,. La formacion del Ti Si, acicular se debe al gran calor negativo de
mezcla entre Ti y Si (66 kJ-mol*)[105]. Se aprecia que la perpendicularidad
entre el compuesto intermetalico Ti Si, y el intermetalico ternario Al FeSi,
detuvo el crecimiento esperado de ALFeSi, provocando un efecto de
refinamiento. Por lo observado en esta microestructura, se espera que la
fase intermetdlica ternaria AlgFeSi2 tienda a refinarse, lo cual promoveria

un cambio en las propiedades mecanicas de la aleacion.

Al K r:lﬂl)pm

—————— 100 pm

(@)

———————— 100 pm Fe K c————100 pm TiK

Figura 7.4.- Imagen obtenida por MEB-SEI. (a) aleacion Al-19.4Si-4.85Fe-3Ti fabricada por
solidificacion convencional (MA3Ti-L), mapeo de elementos a 500x (b) a—Al, (c) Si, (d) Fe, () Ti.

Al agregar 5% de Ti, la microestructura nuevamente cambio
considerablemente, como se muestra en la Figura 7.5. Se puede observar
que el Ti jugo el papel mas importante cuando comenz6 la nucleacion,

formando el compuesto TiSi,. En este caso, a medida que aumenta el
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contenido de Ti, no solo el Si, reacciona con el Ti, sino que también el Si
se consume parcialmente, formando una gran cantidad de Ti Si, (Figura
7.5-c). La formacion de TiSi,, como fue el primero en cristalizar, creé un
obstaculo fisico para el crecimiento acicular del compuesto Al FeSi,
acortando aun mas su estructura en forma de agujas. Como se esperaba,
la cantidad de compuesto de Al FeSi, fue la misma (limitada solo por el
contenido de Fe en la aleacidén), esto se puede observar en los patrones de
DRX, ya que la intensidad de esta fase permanecié constante para todas
las adiciones de Ti. Dado que el Si se utiliza para formar Ti Si, y Al FeSi , la

cantidad de Si_cae, segregando las areas ricas en a-Al (Figura 7.5-b).

. St
2 --
P 5 )

Al K l::lllﬁpm SiK

————— 100 pm FeK 1pm‘ TiK

Figura 7.5.- Imagen obtenida por MEB-SEI. (a) aleacion Al-19.0Si-4.75Fe-5Ti fabricada por
solidificacion convencional (MA5TI-L), mapeo de elementos a 500x (b) a—Al, (c) Si, (d) Fe, () Ti.

A continuacion se presentan los resultados de MEB de las cintas de
25 um de espesor, obtenidas por solidificacion rapida. La Figura 7.6
presenta la micrografia obtenida mediante MEB-SEI, se observa una

refinacion microestructural importante, en ella se observan pequenas
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particulas de Si <100nm de diametro y una fase intermetalica acicular de

Al3FeSi2.

Figura 7.6.- Imagen de la aleacion MALTi-C obtenida por MEB-LEI, fabricada por melt-spinning a
diferentes aumentos.

Este cambio microestructural observado en las cintas de Al-20Si-5Fe
con adiciones de Ti muestran un cambio considerable. Esto se debe a la
alta rapidez de solidificacién, que en el caso de Melt-Spinnig alcanza 10°
°C-s? [106,107], por tal motivo se observan particulas a escala

nanocristalina.

La Figura 7.7 muestra el efecto de la adicion de 3% Ti. Se observa
una homogeneidad en la microestructura, en el recuadro de la micrografia
se puede apreciar las particulas de Si y fase intermetalica Al FeSi,. No
obstante no se presenta el intermetalico binario Ti_Si,, debido a la rapidez

de solidificacién, el Ti entra en la solucion sélida o—Al.
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C obtenida por MEB-LEI, fabricada por melt-spinning a

Qs =) '.‘"'.‘.-.(_‘

la aleacion MAS3TI-

Figura 7.7.- Imagen de
diferentes aumentos.

Finalmente, la adicion de 5%Ti en la aleacién maestra Al-20Si-5Fe,
provoca que la fase intermetalica acicular de Al FeSi, desaparezca y solo

se presente una estructura homogénea.

Figura 7.8.- Imagen de la aleacion MAS5TI-C obtenida por MEB-LEI, fabricada por melt-spinning a
diferentes aumentos.
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Debido a las interrogantes que se formularon en las micrografias de
las cintas obtenidas por melt-spinning. A continuacion se presentan los
resultados obtenidos por Microscopia Electréonica de Transmision (MET) de
dichas cintas fabricadas del sistema Al-Si-Fe-Ti. La Figura 7.9 muestra un
mapeo de elementos obtenido por STEM realizado a la aleacion maestra
75A1-20Si-5Fe; se observa la distribucion homogénea del Al en la aleacion

y los cristales de Si, de aproximadamente 250nm a 300 nm de diametro.

Por otro lado, el Fe estd distribuido uniformemente en la aleacion.

Al Kal

Si Kol Fe Kal

M 250nm ! M 250nm !

Figura 7.9.- Imagenes por Microcopia Electronica de Transmision (MET); (a) Imagen en contraste Z
de la aleacion maestra 75Al-20Si-5Fe (MA-C), fabricada por melt-spinning; (b) Mapeo elemental por
STEM del Al; (c) Mapeo elemental por STEM del Si; (d) Mapeo elemental por STEM del Fe.
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La Figura 7.10-a muestra la playa empleada para el analisis por MET.
Esta muestra debe ser “electron transparente” para poder obtener una
buena resolucion de las columnas de atomos que conforman a la aleacién.
Dichas columnas se muestran en la Figura 7.10-b, en esta imagen obtenida
por HR-TEM, se observan las orientaciones de los granos que conforman a
la aleacién, se perciben granos inferiores a 100 nm de didametro.
Confirmando lo visto en la Figura 4.11. En el recuadro se aprecia la FFT,
por sus siglas en inglés (Fast Fourier Transformation) empleada para

identificar las fases presentes en dicha aleacion.

500 nm

Figura 7.10.- Iméagenes por Micrbcopia Electronica de Transmision (MET); (a) Imagen en campo
claro a bajos aumentos, (b) Imagen de alta resolucion HR-TEM correspondiente a 75Al-20Si-5Fe
(MA-C).

La Figura 7.11 muestra los resultados obtenidos por MET de la
aleacion con la mayor adicion de Ti (MA5Ti-C). Nuevamente en la Figura

7.11-a se muestra una imagen de la aleacion en campo claro, después se

parte a magnificar ciertas zonas de la pieza, obteniendo como resultados
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lo visto en la Figura 7.11-b y 7.11-c. En esta figura se presentan imagenes
de alta resolucion por HR-TEM, por lo que si se selecciona el area de
interés, se puede obtener la FFT (mostrada en los recuadros) y con ella

poder determinar la fase que lo conforma.

Figura 7.11.- Imagenes por MET de la aleacion MASTI-C; (a) Imagen en campo claro a bajos
aumentos, (b) Imagen de alta resolucion HR-TEM correspondiente a la presencia de la fase TisSis, (C)
Imagen de alta resolucion HR-TEM correspondiente a la presencia de la fase AlsFeSis,.

La Tablas 7.3 y 7.4 muestran los resultados obtenidos de las FFT de
las Figura 7.11-b y 7.11-c que demuestran la existencia de las fases vistas

al principio de este capitulo.

Tabla 7.3.- Resultados de la FFT de la Figura 7.11-b, correspondiente a la aleacion MAS5TI-C
Distancia

No. Interplanar (A) (hk) Fase
1 3.13 200 TisSi3
2 2.34 210 TisSis3
3 2.83 111 TisSi3

Tabla 7.4.- Resultados de la FFT de la Figura 7.11-c, correspondiente a la aleaciéon MA5TI-C
Distancia

No. Interplanar (A) (hkl) Fase
1 4.55 002 AlzFeSi,
2 2.34 004 AlzFeSi,
3 4.18 110 AlzFeSi,
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La Figura 7.12 muestra los resultados de microdureza de la aleacion
Al-20Si-5Fe con adiciones de Ti. Se observa que el Ti modifica
considerablemente la microestructura de la aleaciéon, formando una fase
acicular (TiSi,) haciendo que el Si remanente se segregue alrededor de
este intermetalico binario. Por lo tanto, su dureza, incluso a la
concentracion mas alta de Ti, solo aument6é ~37 = 7 puntos en HV. Este
comportamiento podria atribuirse a la ausencia de Si, en esta aleacion. Por
tanto, el efecto de las adiciones de Ti sobre la microdureza no fue tan
significativo. Se espera en futuros trabajos poder profundizar en pruebas

mecanicas, para analizar el efecto de este elemento de transicién.
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Figura 7.12.- Microdureza de la aleacion maestra AlI20Si5Fe (MA) con adiciones de 1, 3 y 5%
(porcentaje en peso) de Ti por solidificacion convencional y melt-spinning.
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7.3 Conclusiones

A continuacion se enlistan las conclusiones del capitulo VII relacionadas

al sistema 75Al-20Si-5Fe (% en peso) con adiciones de Titanio:

# Se identifico la presencia de dos fases aciculares. La ya conocida
AL FeSi, presente desde la fabricacion de la aleacion maestra y con la

adicion de Ti se formo Ti Si..

# La microdureza en las aleaciones coladas convencionalmente,

presentan una tendencia lineal a medida que se agrega Ti.

# Las aleaciones solidificadas por melt-spinning siguen una tendencia
lineal aparente, debido a que la aleacion MA3Ti-C presenta una caida
causada por el cambio microestructural observado en las cintas por

MEB.

# La técnica de melt-spinning no alcanza a globulizar los constituyentes
de la aleacion, unicamente los refina a una escala nanométrica. Lo
antes mencionado da una idea de la alta estabilidad de las fases

presentes en este sistema.
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CAPITULO VIII

CONCLUSIONES GENERALES

En este capitulo se pretende dar una perspectiva general de los sistemas

estudiados en este trabajo experimental.

# El sistema Al-20Si-5Fe (% en peso) estudiado en este trabajo, mostro
propiedades superiores a las reportadas para aleaciones
convencionales base Al fabricadas por Die Casting. Esta mejora fue
atribuida a la técnica de solidificacion por suction casting, ya que
refind6 y distribuydé los constituyentes de la aleacion de forma

homogénea.

# En el sistema Al-Si-Fe se observa que el cambio en la técnica de
solidificaciéon afecta drasticamente las propiedades mecanicas de la
aleacion Al-20Si-5Fe (% en peso) mejorando la resistencia mecanica y la

deformacién maxima.

# La adicion de Cr al sistema 75Al-20Si-5Fe aument6 la dureza de las
aleaciones, llegando a un maximo de 220 HVO0.5. Sin embargo, redujo
casi en un 70% deformacion, es decir, paso de un 9.5% de deformacion

maxima (sin adicién de Cr) a un 3% de deformacién maxima con 5%Cr
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(maximo contenido adicionado), en condiciones de solidificacién

convencional.

Al aplicar solidificacion rapida al sistema Al-Si-Fe-Cr mediante la
técnica de suction casting, se observo una mejora en las propiedades al
3%Cr, obteniendo maximas propiedades compresivas oy igual a 660
MPa y omax igual a 880MPa. Este resultado fue atribuido a la

distribucion uniforme del intermetalico AlgSFe4Cr.

Por otro lado, la adicion de Mn al sistema 75Al-20Si-5Fe modificé
drasticamente la microestructura. IdentificAindose la formacién de

Al Fe Mn y Fe MnSi..

El factor dominante en la solidificacion convencional del sistema
Al-Si-Fe-Mn, fue la adicion del Mn. A este, se le atribuyen los cambios
morfoloégicos de la microestructura y las propiedades mecanicas
obtenidas. En cambio, las aleaciones solidificadas por suction casting
adicionadas con Mn, presentan las mejoras en sus propiedades, debido

a la homogeneidad a nivel microestructural.

Finalmente, el sistema 75Al-20Si-5Fe adicionado con Ti revela la
presencia de dos fases aciculares. La conocida Al FeSi, presente desde
la fabricacion de la aleacion maestra y Ti Si, formada con la adiciéon de
Ti. No obstante, el sistema con adicion de Ti presenta la dureza mas

baja en comparacion con los sistemas Al-Si-Fe-Cr y Al-Si-Fe-Mn.
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No obstante, el comportamiento observado en cada sistema es Unico, sin
embargo las mejores propiedades y cambios morfoldégicos corresponden a

las siguientes aleaciones particulares:

1) MA-B4, esta aleacion maestra (75A1-20Si-5Fe) puede no presentar la
mayor dureza (142 HVO0.2), sin embargo presenta un porcentaje de
deformaciéon muy alto (20%) comparado con el reportado para otras
aleaciones, por ejemplo, la aleacion 380.0 empleada para die casting

es de apenas 3% de deformacién maxima.

2) La aleacion MA3Cr-B2 solidificada por suction casting muestra una
alta dureza (184 HVO0.5) y porcentaje de deformacion elevado (8%) en
comparaciéon con aleaciones similares fabricadas por métodos

convencionales.

3) No obstante, si se requiere un material resistente al desgaste, se
sabe que una alta dureza sera necesaria, por lo que la aleacion MA5Mn-
B2 cumple con los requisitos, obteniendo valores elevados en
microdureza (252 HVO0.2) y propiedades compresivas (csy=680MPa y
o =800MPa) lo que da un indicio de la rigidez que posee dicha

aleacion.
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CAPITULO IX

PRODUCTOS GENERADOS

A continuacion se enlistan de forma cronoldgica los productos generados

durante la realizacion de la tesis doctoral:

% Participacion en el 5* Simposio de Estudiantes y 32 Reunion Anual
del Capitulo Estudiantil IIM-SMM “Solidificacion rapida de aleaciones
Al-Si-Fe-X (X= Cr, Ti y Mn)” Modalidad: P6ster, CdMx del 5 al 7 de
Abril del 2017.

% Participacion en el Congreso International Conference on Polymers
and Advanced Materials POLYMAT-2017 “Rapid Solidification of
AlSiFe-X Alloys (X= Cr, Ti and Mn)”, Modalidad: Péster, Oaxaca,
México del 15 al 19 de Octubre del 2017.

4 Memoria en extenso “Rapid Solidification of Al-Si-Fe with additions of
Chromium”, POLYMAT Contributions (ISSN 2448-590X), México, pp.
2-5, Ano: 2018.

¢ Publicacién de Articulo “Effect of Small Additions of Cr, Ti, and Mn
on the Microstructure and Hardness of Al-Si-Fe-X Alloys”, en la
Revista: Metals (ISSN: 2075-4701) Vol.09 Tomo 02, publicado el 27
de Enero de 2019, DOI: https://doi.org/10.3390/met9020136.
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Participacion en el 7* Simposio de Estudiantes y 5@ Reunioén Anual
del Capitulo Estudiantil IIM-SMM “Analisis microestructural del
Sistema Ternario Al-Si-Fe con adiciones de Cr, Ti mediante la técnica
de Melt-Spinning” Modalidad: Poster, CdMx del 10 al 12 de Abril del
2019.

Se realizé para la materia Proyecto el protocolo: Efecto del Cr en
aleaciones base Al producidas por solidificacion rdpida, Alumna:
Karla Fanny Zepeda Lopez, durante el semestre 2019-2, Facultad de
Quimica UNAM.

Supervisor Técnico de la Tesis “Efecto del Cromo en Aleaciones Base
Aluminio producidas por Solidificacion Rapida”, Alumna: Karla
Fanny Zepeda Lopez, Facultad de Quimica UNAM, Titulada, 2019.

Se dirigio la materia Proyecto con el Titulo: Andlisis Microestructural
de la Aleacion Ternaria Al—(7.5-18wt%)Si—(1.0-2.0wt%)Fe con adiciones
de Mn por medio de Microscopia Electronica de Barrido (MEB)
fabricada por Colada por Succion “Suction Casting”, Alumno: Ethan
Nahum Solis Solis, durante el semestre 2020-1, Facultad de Quimica
UNAM.

Publicacion de Articulo “Study of the microstructure and mechanical
properties of Al-Si-Fe with additions of chromium by suction casting”,
en la Revista: Journal of Alloys and Compounds (ISSN: 0925-8388)
Vol. 853, publicado el 15 de Septiembre de 2020, DOI:
https://doi.org/10.1016/j.jallcom.2020.157155

Se realizé para la materia Proyecto el protocolo: Efecto del Titanio en
una aleacion Al-Si-Fe, Alumna: Andrea Valentina Hernandez Escobar,
durante el semestre 2021-1, Facultad de Quimica UNAM.
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Participacion en el Online VIII Simposio Anual del Capitulo
Estudiantes Relacionados a la Ciencia e Ingenieria de Materiales
(SIMPEST 2020) “Analisis microestructural del Sistema Ternario

Al-Si-Fe con adiciones de Cr Fabricadas por Solidificacion Rapida
Modalidad: Oral, CdMx del 10 al 13 de Noviembre del 2020.

Asesor de la Tesis “Efecto de la Adicion de Manganeso (Mn) en
Aleaciones del Sistema Ternario Al-Si-Fe Fabricadas por Solidificacion
Rapida”, Alumno: Ethan Nahum Solis Solis, Facultad de Quimica
UNAM, en proceso de Titulacion, 2021.

Supervisor Técnico de la Tesis “Efecto de la Adicion de Titanio en
una Aleacion Al-Si—-Fe”, Alumna: Andrea Valentina Hernandez

Escobar, Facultad de Quimica UNAM, en proceso de Titulacion, 2021.

Escritura del capitulo I: Procesos de Solidificacion Rapida y sus
Perspectivas, del libro “Texto Iberoamericano de Avances en
Manufactura (TIBAM)”, Autores: Dr. Ignacio A. Figueroa Vargas, M.C.
Victor A. Aranda Villada y Dr. Gabriel A. Lara-Rodriguez, en prensa.

Articulo en desarrollo: “Effect of Suction Casting Technique in

solidification of Die Casting alloy 380.0".

Articulo en desarrollo: “Study of the microstructure and mechanical
properties of Al-Si-Fe with additions of Manganese by suction

casting”.

Articulo en desarrollo: “Study of the microstructure and mechanical

properties of Al-Si-Fe with additions of Titanium by suction casting”.
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Perspectivas a Futuro

Recordemos que el aluminio primario no es producido en México,
por lo que el Al que se tiene en la industria Mexicana proviene de
reciclado y de Al primario de importacion. Muchos recurren al aluminio
secundario debido al bajo costo. Sin embargo, la separacion de las
diferentes clases hace que se complique su reusé. La propuesta de esta
tesis doctoral es trabajar con este material contaminado con elementos
perjudiciales en métodos convencionales de solidificacion, por lo que este
trabajo permite descubrir mas temas a desarrollar en relacion al sistema

ternario Al-Si-Fe.

A continuacion se presenta una lista de temas relacionado con las

aleaciones ya mencionadas:

# Se ha observado que la adicion de Cr al sistema Al-Si-Fe empleando
diferentes técnicas de solidificacion rapida, permite la obtencién de
microestructuras cuasicristalinas. Este tipo de estructuras permiten la

modificacién de algunas propiedades fisicas y quimicas del material.

# La técnica de Melt-Spinning es una de las mas empleadas para la
obtencion de estructuras de solidificacion rapida, debido a que
alcanza velocidades de solidificacion del orden de 10° °C-s*'. Emplear

esta técnica en los otros sistemas seria importante ya que se
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alcanzaria a obtener estructuras nanocristalinas, que probablemente

modifiquen, el comportamiento mecanico de las aleaciones.

Importante recordar que los elementos seleccionados favorecen la
estabilidad térmica de las fases a temperaturas ~400°C. por lo que
resulta importante, evaluar el comportamiento térmico de las fases

estables y metaestables obtenidas en cada sistema.

Finalmente, la adiciéon de otros elementos de aleacién, para comparar
las propiedades mecanicas obtenidas por suction casting contra las ya

conocidas aleaciones fabricadas por Die Casting.
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