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4 Aleacion Al-6%Fe-5%Ce: Resultados, discusién y conclusiones

4.1 Resultados

4.1.1 Microestructura

4.1.1.1 Estado de colada

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

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

10 mm <=> 50 pum

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

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

— i

ggeeg 15KY 20um

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



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

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

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

Fig. 4.6: Detalle de la zona central de la Fig. 4.5.
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15KY 28um

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

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

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

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

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

4.1.1.3 Cintas de aleacién y tratamientos térmicos

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

La observacién de la seccidn longitudinal de las cintas, una vez
pulida y atacada, permite diferenciar regiones longitudinales por su
diferente respuesta al ataque quimico, como se observa en la Fig.
4.12 que, a partir de ahora y siguiendo la nomenclatura ya clasica
establecida por Jones [120], se denominaran como zona A, a aguella
que responde negativamente al ataque quimico, y zona B, a aquella
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con respuesta positiva al mismo.

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

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

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

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

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

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

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

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

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

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

Los difractogramas de las cintas después de tratamientos de 1 h a
300, 430 y 540°C son idénticos a los que presenta el polvo después
de tratamientos térmicos semejantes, anteriormente expuestos, Por
difraccién de rayos X se ha constatado la persistencia de las fases de
colada después de un tratamiento de 300°C/27 h, tratamiento para
el que cabe mencionar tan sélo el incremento de la intensidad de los
picos de AlgFe. En el caso del tratamiento a 430°C/77 h, la
intensidad de la fase anteriormente mencionada se ve reducida
considerablemernte.
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10 mm <=> 0,33 um 10 mm <=> 0,28 um

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

10 mm <=> 1383 um

Fig. 4.18: Micrografia optica de la microestructura de una cinta
de aleacion Al-6%Fe-5%Ce envejecida 430°C/30 min. Reactivo de
ataque: Acido picrico/NaOH/etanol.
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Fig. 4.19: Micrografia de MEB de una cinta de aleacion Al-6%Fe-
5%Ce envejecida a 530°C/1 h. Reactivo de ataque: Acido picrico/
NaOH/etanol.

4.1.1.4 Material compactado
a) Material compactado por extrusion

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

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

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

Fig. 4.20: Micrografia de MET Fig. 4.21: Micrografia de MET
del material extruido a 300°C del material extruido a 300°C
procedente de polvo de tamano mostrando wuna particula de
125 pm < dp < 180 pm. AlgFe.



145

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

20 mm <=> 3,15 pm

Fig. 4.22: Micrografia de MET del material extruido a 300°C y
tratado a 620°C/15 h.
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10 mm «<=x 2,68 nm

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

20 mm <=> 1,90 pum

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

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

Fig. 4.25: Micrografia de MEB de la microestructura del

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

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

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

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

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

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

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

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

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

E = Compactacién por extrusion

O
|

Compactacién por CIC

TT Tratamiento termomecanico
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15 mm <=> 0,95 um

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

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

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

10 mm<=> 0,64 um

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

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

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

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

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

4.1.2 Mobdulo de elasticidad

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

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

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

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

importantes de este parametro

como

consecuencia de las transformaciones de las fases metaestables.

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

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

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

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

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

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

Microdureza Vickers

Tratamiento Microestructura Microestructura
térmico fina gruesa

275°C/ 1h 54 63

300°C/ 1h 70

300°C /40 h 70 71

430°C/ 1h 62 40

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

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

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

Fig. 4.32: Micrografia de MEB de una huella dejada por un
nanopenetrador en una particula de polvo de tamarno pequeno.
Imagen de electrones retrodispersados.
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4.1.4.2 Cintas de aleacién y tratamientos térmicos

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

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

Test ORH_C17 i ?

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

pureza {GPd)

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

[ Yoo 200 3op 400

A b 1 2
00 200 200 400 500 600 700

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

600 nm.



load {mM}

159

a) b)
15 r T 2 CIS L
Test ORYH_G6 l Test onna_oo
Sonl depih nm
hotnets 08 Gha s ardoos 61
1.0 —
z
3
o 1F
05 .
-"""..’.. .". i u.é’ L i
DO(} * 100 200 300 OD 100 200
sliaplacement {nm) Sisplacemant {nm)
Fig. 4.39: Curva carga - desplazamiento en dos regiones

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

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

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

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

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

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

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

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

120

125um { d { 180¢um

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

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

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

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

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

2) 20°C/e=-0,96 610°C/30 min

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

O

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

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

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

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

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

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

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

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

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

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

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

b) Material compactado por CIC

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

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

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

20 48.103 141 2348 2.6
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4.1.5.2 Material tratado termomecénicamente

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

Tratamiento termomecdanico Nr. 1

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

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

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

Tratamiento termomecdanico Nr. 2

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

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

250 11073 50,7 62,7  38.7

350 2:1074 30 38,4 32

450 11073 14,8 22,6 14,8

500 61074 20 70

Tratamiento termomecanico Nr. 3

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

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

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

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

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

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

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

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

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

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

215 48.103 857 100,9 53,5

215 48.104 785 93,1 47,8

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

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

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

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

superplastico.
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Fig. 4.55: Curvasé - ¢ dela Fig. 4.56: Curvas¢ - 6/E dela
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termomecanico 5. termomecanico 5.
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Tratamiento termomecanico Nr. 6

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

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

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

aleacion después del tratamiento aleacion después del tratamiento
termomecanico 6. termomecanico 6.
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Tratamiento termomecanico Nr. 8

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

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

Tratamiento termomecanico Nr. 9

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

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

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

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

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

La observacion de las superficies de fractura con un
estereomicroscopio revela una topografia rugosa, cuya rugosidad
aumenta con la temperatura como es habitual en este tipo de
ensayos. En la Fig. 4.62 se presentan cuatro macrografias de las
superficies de fractura para las temperaturas de ensayo mas
representativas. Es de notar el incremento de la deformacion
plastica de la probeta a partir de 219°C,
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T = 20°C T = 219°C T = 288°C T =500
ESCALA 2:1

Fig. 4.62: Macrografias de las superficies de fractura después del
ensayo Charpy a 20, 219, 288 y 500°C.

En general, la topografia de la superficie de fractura es rugosa,
siendo claramente visibles, en especial en las probetas ensayadas a
temperatura ambiente, multiples lugares de iniciacion de la grieta en
las proximidades de la entalla. Para esta temperatura de ensayo, la
zona de propagacion rapida de la grieta, que macroscopicamente se
manifiesta como una superficie plana en donde la grieta avanzo6 con
un consumo minimo de energia, presenta caracteristicas ductiles
con la presencia de multiples grietas secundarias en direccion
normal al de avanze de la grieta, y de pequenas cupulas, como se
muestra en la Fig. 4.63. En las zonas laterales de la probeta, en
donde la deformacion plastica fue mas importante, se observan
cupulas alargadas en la direccion de la tension aplicada (Fig. 4.64).
Con la temperatura de ensayo aumenta fuertemente tanto el tamano
de las ctuipulas como su numero, segun se observa en las Figs. 4.650 y
4.66 para ensayos de Charpy a 500°C. También en las zonas laterales
de la probeta, a esta temperatura, se observan cupulas alargadas en la
direccién de la tension aplicada (Fig. 4.67).
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Fig. 4.63: Micrografia de MEB de la superficie de fractura en la
zona de avanze rapido de la grieta de la probeta Charpy ensayada a
temperatura ambiente, mostrando la region proxima a la entalla
(derecha) y la opuesta a la entalla, al final de la probeta (izquierda).
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1

A

Fig. 4.64: Micrografia de MEB de la superficie de fractura en la
zona lateral de la probeta Charpy ensayada a temperatura ambiente.
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Fig, 4.65: Micrografia de MEB de la superficie de fractura en la
zona de avanze rapido de la grieta de la probeta Charpy ensayada a
500°C, mostrando una fractura de tipo ductil con presencia de
capulas.

2826 20KY 20um

Fig. 4.66 : Detalle de la Fig. 4.65.
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Fig. 4.67: Micrografia de MEB de la superficie de fractura en la
zona lateral de la probeta Charpy ensayada a 500°C mostrando
cupulas alargadas.
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4.2 Discusién de resultados de la aleacidén Al-6%Fe-5%Ce

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

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

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

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

El analisis por MO y MEB de la seccién longitudinal de las cintas
ha puesto claramente de manifiesto la presencia de dos regiones
asociables a dos frentes primarios de solidificacién, como se ha
observado en las Figs. 4.12 y 4.13, apoyado por la presencia conjunta
de aluminio primario e intermetalicos primarios. Uno, que originara
la zona A, y cuyos parametros de subenfriamiento y solidificacion
estan condicionados por la eliminacién de calor por conduccién a
través de la rueda, y el otro, por conveccion, a través del aire, que
dara origen a la zona B. En consecuencia, el mecanismo responsable
de la solidificacién primaria del Al o del intermetalico tiene. su
origen en consideraciones cinéticas. A elevadas velocidades de
solidificacion y grandes subenfriamientos, la nucleacién de
intermetdlicos primarios se ve suprimida en favor de la nucleacién
de Al primario, que crece y se desarrolla en la region en contacto
con la rueda originando la zona A. En la zona en contacto con el aire,
tanto el subenfriamiento como la solidificacion son menores y la
cinética de crecimiento de los intermetalicos primarios, una vez



185

nucleados, esta controlada por la transferencia externa de calor en
las condiciones de elaboracion. Garret y Sanders [121] han
encontrado en cintas de aleaciones Al-Co similares resultados, los
cuales han sido reproducidos por Chu y col. en cintas de aleaciones
Al-Si [124]. El espesor de las cintas juega un papel muy critico,
como es légico pensar. Una gran variedad de microestructuras
puede formarse, de esta manera, dependiendo del espesor de las
cintas y de la calidad del contacto caldo-rueda, o del tamafio del
polvo, en el caso de la atomizacién.

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

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

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

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

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

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

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

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

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

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

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

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

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

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

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

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

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

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

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

500°C responden en su conjunto a una pendiente cercana a 8 tal
como viene indicado por la linea de trazo fino.
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(¢ bd)/ [7\.3DR) en funcién de o/E para comprobar la prediccion de la

ecuacion 4.1 dada por la linea de trazo grueso.

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

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

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

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

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

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

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

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

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

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

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

de deformacion por movimiento de dislocaciones a estructura
constante.

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

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

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

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

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

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