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Se han encontradouna gran variedadde microestructurasen las
partículas de polvo. En general, la microestructura de las partículas
más pequeñas es de tipo celular, caracterizándose por la presencia

de dos zonas claramente diferenciables: una con microestructura

extremadamente fina que responde, leve pero positivamente, al

ataque químico e identificable con la región en donde comienza la

solidificación, y otra con microestructura más gruesa que responde

inmediatamente al ataque por agentes químicos, como se observa en

la Fig. 4.5 y con más detalle en la Fig. 4.6.

Las partículas de mayor tamaño presentan una microestructura

que consiste de pequeños cristalitos de Al-Fe y Al-Fe-Ce y dos
estructuras típicas de solidificación eutéctica, una laminar rica en Fe,

y otra, cuyas laminillas forman un ángulo recto entre sí, localizada en
las fronteras de grano. Este último eutéctico presenta

concentraciones elevadas en Ce y una morfología muy semejante a la

del eutéctico Al-Al4Ce. En la mayoría de los casos se han encontrado

intermetálicos primarios situados en la zona central del grano. En la

Fig. 4.7 se presentala microestructuratípica de las partículas de
polvo de tamaño medio. En la matriz de Al se han medido
concentracionesde Fe del orden de 0,5% atómico, en tanto que Ce
no ha sido identificado en la misma. El microanálisis
semicuantitativo en regiones de respuesta negativa al ataque
químico, comopor ejemplopequeñísimaspartículasde polvo y capas

envolventes,presentael mismo perfil que el resto de las padiculas
de polvo, y concentracionesen Fe y Ce un pocomás elevadas. Estas
zonas, de dureza extremadamente elevada como se verá

posteriormente,permaneceninalterablesdespués de un tratamiento

térmico de 300
0Cdurante40 h.
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El perfil del difractogramade rayos X de las fraccionesde polvo
con diámetros d~ <36 hm, 36 >xm c d~ c 125 jun, y 125 ~.im
.c d c 180 ~m, estotalmentecomparable,si bien los picos del Al

p
sehacenmásestrechosy nítidos al aumentarel tamañode partícula.
Las fases identificadas son, ademásde Al, las fases de equilibrio

~ 13Fe4 y 10Fe2Ce (cuyos picos presentanuna intensidad muy
débil), y la metaestableAl6Fe. Igualmente, se han encontrado
reflexiones de A1203 y. en forma muy débil, Al4Ce. Los

difractogramas presentan también otros picos, de dificil
caracterización,pero que debende correspondera una o varias de
las fases metaestablesdado que desaparecencon el tratamiento

térmico. Presumiblemente se trata de las fases Al-Fe-Ce-1 y Al-Fe-
Ce-2, de acuerdocon la notación empleadapor Angers [51]. Esta
presunción está apoyada por el hecho de haberse encontrado
partículas cuyas relaciones Fe/Ce, en microanálisis puntual, son

respectivamente,de 4 y de 1, tal y comoencontraraAngerspara las
mismas.

Los difractogramas de las partículas de polvo después de
tratamientos de 1 h a 200 y 300

0C no presenta alteraciones respecto

del polvo recién obtenido. El difractograma del polvo después de un

tratamiento a 4300C/ 1 h varía en cuantoa quela intensidadde fases
establesaumentaconsiderablemente,en especialla del Al

1 0Fe2Ce:
ademásseve reducidala de las fasesmetaestablessin identificar y la

de Al6Fe. A partir de tratamientos de 540
0C/1 h, las únicas fases

identificadas son las de equilibrio y el óxido de aluminio.

4.1.1.3 Cintas de aleacióny tratamientos térmicos

Las cintas de la aleación están caracterizadaspor una anchura

uniforme, de aproximadamente 3 mm, y un espesor que varía en un
amplio espectro de tamaños, entre 20 y 90 p.m, del que 40 gm es el

valor másfrecuente.
La observaciónde la secciónlongitudinal de las cintas, una vez

pulida y atacada,permite diferenciar regioneslongitudinalespor su
diferente respuestaal ataquequímico, como se observaen la Fig.
4.12 que, a partir de ahora y siguiendo la nomenclatura ya clásica

establecidapor Jones11201, se denominaráncomo zonaA, a aquella
que respondenegativamenteal ataquequímico, y zona 8, 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 originariamenteestuvoen contactocon la rueda. Estazona
se caracteriza por la ausencia de precipitados, como es típico en
cintas de aleaciones Al-Fe, de manera que permanece

sistemáticamenteinsensible al ataquequímico. La superficie que
delimita estazonacon el resto del material es. por lo general,plana
aunque puede presentarse también en forma plano-convexa, en

función de la calidad y cantidad del contacto del líquido de
procedenciacon la rueda. En la Fig. 4.13 se da un detalle de la

frontera entre las zonas A y 13. La zona 13 se localiza. cuando existe

zona A, en el lado de la cinta que estuvo en contacto con el aire,

caracterizándosepor su reaccióncon agentesquímicos graciasa la
presencia de intermetálicos de tamaño discreto, como se vera
posteriormente.Despuésde unaobservaciónmicroscópicadetallada

de la sección longitudinal de gran número de cintas de aleación,
puedeasegurarseque la presenciade una zonaconcretano implica
ni excluye la presenciao ausenciade la otra, pudiéndosedar todas
las combinacionesposiblesparaespesoressuperioresa unas40 ¡.im.

Es imposible, pues, el estableceruna correlación entre las zonas
presentesy el espesorde la cinta. Tan sólo en el caso de cintas de
espesores gruesos queda descartada la presencia absoluta de zona A.

dándoseo sólo zona 13 o unamezclade ambas.
El difractograma de rayos X presenta un perfil exacto al

presentadopor las partículasde polvo con tamañoinferior a 36 hm.
Tan sólo en algunos picos del Al se han observado intensidades

anómalas,respectoa las presentadaspor el polvo, atribuible a la

presenciade textura, dadoquelas cintasno fuerontrituradasparala
realización de los difractogramas.
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La microestructurade la zona 13 de las cintas, por MED, es muy
variada. En ella están presentes, frecuentemente, granos equiaxiales

en cuyos centros se encuentran partículas de intermetálicos

primarios. Estos intermetálicos están rodeados, a su vez, por

dendritas o células de Al nucleadasalrededor del intermetálico
central que crecen hacia afuera en direcciones radiales,

constituyendorosetonesindependientes,como pudo observarseen

la Fig. 4.12 y, con más detalle, en la Fig. 4.13. En las Figs. 4.16 y
4.17 se presentanmicrografias MV!’ de dos regiones típicas de la
zona 13 localizadas,respectivamente,en las proximidadesde la zona

A y en la zona 13 propiamentedicha.
La microestructura de las cintas despuésde un tratamiento

térmico prolongadode 40 h no presentavariacionesapreciablespor
MEE respecto a la estructura de colada. Para envejecimientosa

partir de 4300Cy pequeñosperiodosde tiempo seobservaunafuerte
precipitación en la zona A como se observaen la Fig. 4.18. La
precipitación comienza en la región de la superficie que
originariamenteestuvo en contactocon la rueday el áreaocupada
aumenta con la temperatura y tiempo de tratamiento. Un
tratamiento de 5300C/1 h es suficiente para reacomodar la
microestructura.como seobservapor comparaciónde las Figs. 4.12
y 4.19. Durante el envejecimiento de los rosetones de la zona 13, se

segrega el soluto en la estructura celular que rodea los

intermetáilicosprimarios, en forma de partículasdiscretas.
Los difractogramasde las cintasdespuésde tratamientosde 1 h a

300, 430 y 540<’C son idénticosa los que presentael polvo después
de tratamientostérmicossemejantes,anteriormenteexpuestos. Por

difracción de rayos X se ha constatadola persistenciade las fasesde
coladadespuésde un tratamientode 3000C/27h. tratamientopara
el que cabemencionartan sólo el incrementode la intensidadde los
picos de Al

6Fe. En el caso del tratamiento a 430
0C/77 h, la

intensidad de la fase anteriormente mencionadase ve reducida

considerablemente.
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4.1.1.5 Tratamientos termomecánicos

En el material compactado tanto por extrusión como por CIC se
realizaron diversos tratamientos termomecánicoscon objeto de

estudiar el comportamientode la aleación frente a la deformación

superplástica. Los tratamientos termomecánicos consisten,
fundamentalmente,de trespasos:

1) Tratamiento de solubilización, con objeto de llevar todos los

elementosa solucióny obtenerlas fasesde equilibrio.

2) Laminaciónen frío o a temperaturaambiente,paradestruir la
microestructura,evitando el calentamientode la pieza con objetode
queel materialacumulela energíasuministradapor la deformación.

3) Recristalizaciónen baño de sales,con la creaciónde cristales

equiaxiales.

En la Tabla 4.1 se han resumidolas condicionesbajo las que se
realizaronlos diferentestratamientostermomecánicos.

El análisis de la microestructuradel material generadapor los
tratamientostermomecánicos1 y 2 (ver Tabla 4.1) essemejante,si

bien el tratamiento 2 conduce a intermetálicosde mayor tamaño.
En amboscasosla microestructuraconsistede granosequiaxialesde
Al de 2 a 3 ~m de tamaño con una densidad de dislocaciones

relativamente elevada, tal y como se puede observar en la Fig. 4.26, y

de las fases intermetálicas de equilibrio localizadas
fundamentalmenteen fronteras de grano, así como de pequeñas

partículas de A1203. La fracción de volumen de intermetálicos
después del tratamiento 1 resulta ser del 21%, de la que
aproximadamenteel 50% está ocupadapor AI13Fe y el resto por
Al1 0Fe2Ce. Las partículas se encuentran homogeneamente

distribuidas en la matriz. Su tamaño oscila entre 0,2 jxm y 2 .±m.
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Tabla 4.1: Tratamientos termomecánicos efectuados en la

aleaciónAl-6%Fe-5%Ce solidificada rápidamentey compactadapor

extrusión y CIC.

TT Comp. Solubilización Laminación

1 E 540”C/24h/enfr.lOh 1) 200C/c=-1

Recristalización

5400C/10 mm

2)- 320C/E=-1 5400C/ 1 nun

2 E 5400C/24h/enfr.lOOh 1) 200C/c=-1 5400C/10 mAn

2)- 320C/e=-1 5400C/ 1 mm

3 E 6200C/2smin/aire - 320C/e=-1,1 5400C/1OmAn

4 E 6200C/8h/aire - 320C/e=-1 5400C/10 mm

5 E 6200C/739h/aire - 320C/e=-1,3 5400C/10min

6 E 6200C/2omin/aire - 320C/e=-0,95 6050C/10mm

7 E 6200C/25min/aire l)-3200/e=-0,42 6130C/lomin

21 200C/e=-0,96 6100C/30mm

8 C 6200C/2omin/aire 200C/e=-1 5400C/15mAn

9 C 6200C/2Omin/aire 1)3500C/e=-0,62 6000C/10mm

2) 200C/e=-0,5 54000/15mAn

E = Compactaclónpor extrusión

O = Compactaciónpor CIC

TT = Tratamiento termomecánico
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morfología mas o menos esférica, tiene un tamaño medio de 0,4 Ixm.

Al igual que en los casos anteriores, se identificaron pequeñas
partículasde A1203 en el interior de los granos.

El material compactado por CIC se sometió a diversos
tratamientos termomecánicos, semejantes a los ideados para el

material compactado por extrusión, como ya se ha visto en la Tabla

4. 1. La respuestadel material al tratamiento termomecánicoes, en
general, peor que la del material compactado por extrusión y tratado

termomecánicamenteen idénticas condiciones. Así, por ejemplo,
un compactopor CIC no es capazde resistir la laminación a -32

0C
posterior al tratamiento de solubilización. La laminación a

temperatura ambiente es crítica debido a que puede generar grietas.
La respuesta del material compactado por CIC a la laminación en
caliente, a una temperatura de 3500C, es más positiva que la
anterior, aunque el material no se deforma con la misma facilidad

que el compactadopor extrusión.

4.1.2 Módulo de elasticidad

La variación del módulo de elasticidadcon la temperaturadesde

20 hasta 6000C de la aleaciónAJ-6%Fe-5%Cecompactadaa 3000C
por extrusión se ha representadoen la Fig. 4.30. El módulo de

elasticidaddisminuye monótonamentecon la temperatura,sin que
sehayanmedido variacionesimportantescomo consecuenciade las
transformacionesde fase en estadosólido que puedepresentarla

aleación. En la misma figura se ha representado,a modo de
comparación, la variacióndel módulo de elasticidaddel Al puro [69].
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Fig. 4.30: Variación del módulo de elasticidad de la aleación
Al-6%Fe-5%Ce y del Al puro con la temperatura.

4.1.3 Coeficientede dilataciónlineal

El coeficiente de dilatación lineal, a, medido en un intervalo de

temperaturasdesde100 hasta6000C se presentaen la Fig. 4.31. A
partir de unos 3100C la variación es prácticamente lineal. No se

observan desviaciones importantes de este parámetro como
consecuencia de las transformaciones de las fases metaestables.
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Fig. 4.31: CoeficIentede dilataciónlineal de la aleaciónAI-6%Fe-
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4.L4 Dureza

4.1.4.1 Polvo de partida y tratamientos térmicos

La microdurezaVickers de las partículasde polvo de la aleación
varía en función del diámetro de las mismas. Así, en partículasde

polvo de tamañoinferior a 125 ~m sehan medido microdurezasde
82; en el caso de partículas de tamaño mediano (125 ~im c d cp
180 hm) 73; y 51,3 para el casode partículasde tamañosuperiora
180 ~xm. El valor de la microdureza Vickers en zonas que

permaneceninalteradas despuésdel ataque, como por ejemplo
capasenvolventeso panículasde polvo diminutas, asciendea 317.

Como consecuencia del tratamiento térmico a 3000C durante

40 h, la microdurezade las partículasde tamañoinferior a 125 ¡±m
sereducedesde82 hasta70 en zonasconmicroestructurafina. La
exposicióndel polvo a 430~C durante1 h reduceel valor de la dureza
un 24% en dichas zonas, manteniéndoseestos valores para
tratamientosprolongadosadicha temperatura,comose observaenla
Tabla 4.2, en donde se han resumido los valores de microdureza
Vickers despuésde diferentes tratamientostérmicos, para el caso

de partículasde tamañomedio.

Tabla 4.2: Variación de la microdureza Vickers con el

tratamientotérmico.

MicrodurezaVickers
Tratamiento Microestructura Microestructura

térmico fina gruesa

2750C/ lh 54 63

30000/ lb 70
3000C/40h 70 71
4300C/ lb 62 40
4300C¡ 40h 65 45
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4.1.4.2 CIntas de aleacióny tratamientos térmicos

La microdurezaVickers de las cintas de aleaciónAl-6%Fe-5%Ce
en su estadode coladaesde 217 en la zonaA y de 137 en la zona13.

Las medidasde microdurezarealizadascon un nanopenetradoren
la zona A de las cintas presenta un valor medio de 2,51 GPa
±0,28 OPa. Su curva carga - desplazamientosecaracterizapor su
uniformidad, con un trazado parabólico durante la carga, como se

observa en la Fig. 4.37. En la Flg. 4.38 se ha representadola
variación de la dureza de la zona A de algunos de los ensayosen
función de la profundidad total del penetrador. En la zona 13, las
curvas no presentantrazado parabólico, observándosetramos de
diferente pendiente durante la carga, como se observa en la Fig.
4.39a y b. poniendo de manifiesto con ello, no sólo la diferente
dureza puntual de las regiones que atraviesa el penetrador,sino

también el aumentode la durezacon la profundidad, por la mayor
pendientede la curva a profundidadessuperiores. En regionesde la
zona13 sehan agrupadolos valoresendos grupos,convaloresmedios

de 1,17GPa ±0,34GPayO,54GPa±0,11 GPa.
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a) b)

0 400

Fig. 4.39: Curva carga - desplazamiento en dos regiones

diferentes de la zona 13 de una cinta de aleación Al-6%Fe-5%Ce.
Profundidad de penetración: a) 200 nm la) 300 nm.

La variación de la microdurezaVickers de las zonas A y 13 en
cintas de aleaciónpara tratamientostérmicos isocronosde 1 h se

presenta en la Fig. 4.40. La microdurezade la zonaA aumentacon la

temperatura de tratamiento hasta 3000C, a partir de la cual
desciendehastacoincidir con la de la zona 13. La variación de la

durezaVickers de la zona 13 con la temperaturade tratamiento es
monótona decreciente. Para una temperatura de 5400C la

microestructura de la cinta es homogénea, siendo imposible
discriminar entreambaszonas.

En la Fig. 4.41 sepresentala variación de la microdurezaVickers
de las zonasA y 13 paradiversostratamientosisotermosa diferentes

temperaturasy tiemposde tratamiento.
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Fig. 4.40: Variación de la microdureza Vickers de las zonas A y 13

de cintas de aleación Al-6%Fe-5%Ce con la temperatura

tiemposde tratamientode 1 h.
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4.1.4.3 MaterIal compactoy tratamientostermomecénicos

El material en estadode coladaexhibe una microdurezaVickers
de 36,2. En el casodelmaterial compactadopor CíO la microdureza
Vickers asciendehasta91, habiéndosemedido valores de, incluso,
164 en zonasque resistenrelativamentebien la acción del ataque
químico.

En la Fig. 4.42 se proporciona información acerca de la
microdurezaVickers del material compactadopor extrusión, tanto
en su estado de recién extruido como después de diferentes

tratamientos térmicos.
En material compactadopor extrusióna 4800C,sehamedido una

microdurezaVickers de 65 despuésde un tratamiento de 30000/
30 mm, permaneciendo constante dicho valor para un

envejecimientode 2 h a dicha temperatura. Despuésde 1 h a 540~C
y posteriorenfriamientoen agua,no se observaun incrementode la
microdureza,cuyo valor es de 70. En la Fig. 4.43 se representala
variación de la microdurezaVickers con la temperatura para el
material extruido a 3000C, procedente de partículas de polvo
125 gm c d c 180 ~m despuésde un tratamiento isocrono de

p
30 mm; en tanto que en la Fig. 4.44 se da la variación de la
microdureza Vickers de la aleación en función del tiempo de

tratamientotérmicoa temperaturaelevada.
La microdurezaVickers del material compactadoy sometido a

diversos tratamientos termomecánicos se ha resumido en la

Tabla4.3.

120

00 F’ig. 4.42: Valores de la
microdureza Vickers para la

80 aleación procedente de polvo
de tamaño 125 >im c d~ c

60 180 ~m compactado por

extrusión a 300 y 48000 tanto
40 en el estado de recién

extruido como después de
20 diferentes tratamientos

térmicos.
Exiruildo ASOtmC/lh 450t/16h óOOt/aOrtlr=



125 í¡~n < d~< l00;¡rn
ToEnp. oxtrusLón: 300t

1

0 100 200 300 400 500 600 700
T ~CI

Fig. 4.43: Variación de la microdurezaVickers de la aleación

a 3000C después de diferentes tratamientos térmicos

isocronosde 30 mm.
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Tabla 4.3: Microdureza Vickers de la aleación Al-6%Fe-5%Ce
extruida, después de diferentes tratamientos

descritosen la Tabla 4.1.

termomecánicos

Comp. Ny03 Solubilización Laminación Recristalización

E 51,5 540
0C/24h/

enfr. lOh

42 5400C/24h/

enfr. lOOh

E 48,5 6200C/25min/aire

E 47,7 6200C/8h/aiire

E 43,1 6200C/739h/aire

1) 200C/e=-1

2)- 320C/e=-1

1) 200C/e=-1

2)- 320C/e=-1

- 320C/E=-1

- 320C/e=-1,3

5400C/10mm

5400C/ 1 mm

5400C/10mm

540~C/ 1 mm

5400C/10mm

5400C/10mm

5400C/10mm

E 43 620~C/2omin/aire - 320C/e=-0,95 60500/10mm

E 43,5 6200C/25min/aire 1)- 320CIe=-0,42 61300/10 mm

2) 200C/e=-0,96 6100C/30mm

0 54,7 6200C/2ommn/aire

0 43.1 6200C/2Omin/aire

200C/e=-1

1)3500CIe -0,62

54000/15 mm

60000/10mIn

2) 200C/e=-0.5 5400C/15mm

E = Compactaciónpor extrusión
C = Compactaciónpor CíO

E
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4.1.5 Ensayosde tracción

4.1.5.1 MaterIal compactado

a) Material compactadopor extrusión

El material recién extruido procedente de polvo de tamaño
125 gm c d c 180 ~.tmseensayóentraccióna rotura. con velocidadp
de carro constante,tanto a temperaturaambientecomo a elevada
temperatura. Para una velocidad de deformación inicial de

4,8 . lo-3 ~1 el material exhibe un valor Rp
02 a temperatura

ambientede 346 MPa, con una resistenciaa la tracción, Rin, de

365 MPa y un alargamientoa rotura.A. del 25%. Su variacióncon la
temperaturade ensayose da en la Fig. 4.45a. En la Fig. 4.45b se da
la variación de Rp02,Rm y A con la temperaturade ensayoparauna

velocidad de deformacióninicial de 2,8 . ío~ ~ Hay que hacer

notar que las probetas utilizadas en este último caso fueron
cilíndricas, con un diámetro de 5 mm y una longitud de trabajo de

6 mm.
En la Fig. 4.46ay la se da la variación de Rp02, Rin y A con la

temperaturade ensayopara velocidadesde deformación inicial de

4,8 lcr
3 s1 y 2,8 . ícr4 s1 respectivamente,para el caso de la

aleación extruida procedente de partículas de polvo de tamaño
36 gm c d~ c 90 gm.
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La observaciónde las superficiesde fracturas por MEB pone de

manifiesto una fractura de tipo dúctil, con una topografía muy
variada. En general, el tipo de fractura es en copay cono. Se ha
constatadola presenciade cavidadestanto en el centro como en los
ladosde la superficie de fractura. En la Fig. 4.47 se presentantres

micrografías típicas de las probetas ensayadas a 20. 215 y 40000 del
material procedentede polvo de tamaño comprendidoentre 125 y
180 1a.m. El análisis de la secciónlongitudinal de las probetasde
tracción ensayadasa 20, 215 y 40000 por MET revela que la
microestructuraesmuy pobreen dislocaciones,incluso en el casode
la probetaensayadaa temperaturaambiente. La ndcroestructuraen

generales tan heterogéneacomo la del material de partida. Para
temperaturasde ensayode 20 y 21500 cabedestacarel crecimiento

de las fasesmetaestablesde Al-Fe-Ce, quepasande tenerun tamaño
de unos 20 nm, en la probetaensayadaa temperaturaambiente,a

unos40 nm a la probetaensayadaa21500. En la probetaensayadaa
4O0~C, temperaturaa la que las fasesmetaestablesAl-Fe-Ce se han
transformadoya en la fase estableAl 10Fe2Ce,el tamañode éstaes

de aproximadamente400 nm, manteniendosu morfología oval. El
tamaño del resto de las fases permanece invariante con la
temperaturade ensayo.

Con objeto de determinar el comportamiento del material a
elevada temperatura, se realizaron ensayos a velocidad de

deformación variable a 500 y 55000 tanto en estado de recién
extruido comodespuésde un tratamientotérmicode 60000durante
30 mm, cuyosresultadossepresentanen la Fig. 4.48.
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b) Material compactadopor CIC

Los resultadosde los ensayosde tracción a velocidad de carro
constantellevados a cabo en este material se han resumido en la
Tabla 4.4. Estosresultadosconstatanla mala unión existenteentre
las partículas. Se realizarondos ensayosa temperaturaambientey

dos velocidadesde deformación diferentes. En ambos casos las
probetasrompen en el tramo plástico pero sin haber alcanzadoel
valor de la resistenciaa la tracción.

Tabla 4.4: Resumende los ensayosde tracción a velocidad de

carro constanteefectuadosen el material compactadopor CIC.

Tensayo

[0C1

20

einiciaí

[s41

Rp
0,2

[MPa]

Rm

[MPa]

[

%1

2.8• io-~ 140 207,6 2.1

20 4,8~ io~ 141 234,8 2,6

1Q~

.100
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4.1.5.2 MaterIaltratado termomecánicamente

Se realizaron ensayos de tracción tanto a velocidad de
deformaciónconstantecomovariableen material sometidoa algunos
de los tratamientostermomecánicos expuestosanteriormenteen el
capítulo 4.1.1.5 (ver Tabla 4.1), cuyos resultados se describena
continuación:

Tratamiento termomecúnicoNr. 1

En material tratado con este tratamiento termomecánico se
realizó un ensayo a velocidad de deformación variable a la

temperatura de 5000C. La representacióndoble logarítmica de la
velocidad de deformación real frente a la tensión real pone de

manifiestosu variación lineal, con un valor de m = 0,13 (n = 7,7) en

el intervalo de velocidadesde deformaciónanalizado,que va desde

1.4~ 10~ s~ hasta4.8 í03 s4 Estematerial ensayadoatracción

a 500e’C con velocidad de deformacióninicial de 6 10~~ ~1 exhibe

un alargamientoa rotura del 133%. El material sometidoal mismo
tratamiento termomecánicopero con una recristalización final de
54000durante30 mm, en lugar de 1 mm, no modifica los resultados

anteriormenteexpuestos.

Tratamiento termomecúnicoNr. 2

Con este material se realizaron ensayos a velocidad de carro
constante,cuyosresultadossehancompiladosen la Tabla4.5.
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Tabla 4.5: Resumende los ensayosde tracción a velocidad de
carro constanteefectuadosen el material despuésdel tratamiento
termomecánico2.

Tensayo einiciaí Rp0,2 Pm A

[
0C] [st IMPaI [MPa] 1%]

20 610~ 44 132.4 41,8

250 1~10-~ 50,7 62,7 38.7

350 30 38,4 32

450 lslW3 14,8 22,6 14,8

500 20 70

Tratamiento termomecúnicoNr. 3

Material sometidoal tratamiento termomecánico3 (descrito en
Tabla 4.1) se ensayóentre 350 y 5000C a velocidad de deformación

variable. La variaciónde ~ con ay a/E se muestraen las Figs. 4.49y

4.50 respectivamente. Del análisis de las curvas tensión -

deformacióna cadatemperatura,seobservaque el material no llega

a alcanzarun estado de tensión estacionariodado que el material
presentaendurecimmentodurante el ensayo. El material muestra
valores de m extremadamentebajos. El mátmo medido tiene un

valor de 0.2 a 50000 a una velocidad de deformación real de

6 ío~ s~, como se observaen las Eigs. 4.51 y 4.52, en las que se

representala variación de m con la velocidadde deformaciónreal y

el planotopográficode isovaloresde m, respectivamente.
Este material muestra alargamientosconsiderablesen ensayosa

rotura con velocidad de carro constantea 500~C (Fig. 4.53) y, como
seve en la Fig. 4.54, unacierta sensibilidadfrente a la velocidad de

deformaciónparavelocidadesde deformaciónrápidas.
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En la Tabla 4.6 sehan resumidolos resultadosde otros ensayos
de tracción a velocidad de carro constante realizados entre
temperatura ambiente y 350e’C a diferentes velocidades de
deformación.

Tabla 4.6: Resumende los ensayosde tracción a velocidad de
carro constanteefectuadosen el material despuésdel tratamiento

termomecánico3.

• ‘4.8,10—2

Tensayo

[0C]

einicial

[~-1]

Rp
02

IMPa]

Hm

IMPa]

[

%]

20 4.8~ io-
3 113.8 169,6 51,6

215 4.8~ ío-3 85.7 100,9 53,5

215 4.8• í04 78.5 93,1 47,8

350 4,8 10~ 46,1 56.5 62,7
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Tratamiento termomecúnicoNr. 5

Con material tratado de acuerdocon el tratamiento5 (ver Tabla
4.1) se hicieron ensayos a velocidad de deformación variable a
temperaturasentre450 y 520e’C. Como se observaen la Fig. 4.56. a
partir de la variación de la velocidad de deformación real con la
tensiónreal se obtienenvalores de m muy bajos, 0,16 (n = 6,25), a
altas velocidadesde deformación,pero valores relativamentebajos
de aproximadamentem = 0,26 (n=3,8) a bajas velocidades de
deformación. Un ensayo de tracción a rotura a 5200C y baja

velocidad de deformacióninicial (6 10~ s1 ji dio como resultado

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

superplástico.
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Tratamiento termomecúnicoNr. 6

El comportamiento de la aleación después del tratamiento

termomecánico6 (ver Tabla 4.1) ante ensayoscon cambios en la
velocidad de deformaciónsecaracterizapor pendientesacusadasen

una representación¿ - a, tal y como se observaen la Fig. 4.57. A

550e’C el valor de m es de 0,17 (n = 5,7). En la Fig. 4.58 se ha

representadola variación de la velocidad de deformaciónfrente a la
tensiónreal corregidapor el módulo de elasticidad.
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Tratamiento termomecúnicoNr. 8

En material sometidoal tratamiento termomecánico8 (descrito
en Tabla 4.1) se realizaron ensayos a velocidad de deformación
variablea 500y 5300C. La probetamostróun alargamientodel 100%
bajo las condicionesen dondeel valor de m es máximo, es decir, a

5300Cy una velocidadde deformaciónreal inicial de 2• ío2 51~

Tratamiento termomecúnicoNr. 9

Los resultadosde ensayode tracción a velocidad de deformación
variable realizado a 5000C en material sometido al tratamiento
termomecánico9 (ver Tabla4.1) sedan en la Fig. 4.59. Se observan
valores elevadosde m, aproximadamenteigual a 0,13 (u = 8), y la

presenciade una fuerte disminución de m a bajas velocidadesde
deformacióncaracterísticode materialesque presentanunatensión
umbral.
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4.1.6 Ensayosde tenacidada rotura

Los ensayospara detenninarel valor de la tenacidada rotura se

realizarontanto a temperaturaambientecomo a 200”C en material
extruido a 3000C procedente de polvo de tamaño comprendido
entre 125 y 180 1a.m.

A temperaturaambiente,el material presentaun comportamiento
plástico,no siendoposible la medidadel valor Kic, comoseobserva

en la Fig. 4.60 en la que se presentala curva carga - desplazamiento
del ensayo a 20 y 200e’C. Se observauna variación lineal fuerza-

desplazamientoen el tramo inicial, seguido de una zona no lineal
paracargaspróximasa la máxima. El valor Kíc medido en el ensayo

a 2000C fue de 9,8 MPaÑm. Por MEB se ha comprobadoen la

superficiede fracturaunarotura de tipo dúctil.
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ng. 4.60: Curva fuerza - desplazamientodel ensayorealizadoa
20 y 2000Cen la aleaciónAJ-6%Fe-5%Ceextruida.
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4.1.7 Ensayosde resistenciaal choque

Los ensayos de resistencia al choque se llevaron a cabo en
material compactadopor extrusión a partir de polvo de tamaño
comprendidoentre 125 y 180 gm en un intervalo de temperaturas
comprendidoentre temperaturaambientey 5000C. La variación de
la resilienciacon la temperaturaparaestematerial sepresentaen la

Fig. 4.61. Dadas las característicasde la curva, no es sencillo el
determinarla temperaturade transiciónde acuerdocon los métodos
convencionales.
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Fig. 4.61: Variación de la resiliencia
ensayoparala aleaciónAI-6%Fe-5%Ceextruida.

con la temperatura de

La observación de las superficies de fractura con un
estereomicroscopiorevela una topografia rugosa, cuya rugosidad
aumenta con la temperatura como es habitual en este tipo de
ensayos. En la Fig. 4.62 se presentancuatro macrografíasde las
superficies de fractura para las temperaturas de ensayo más
representativas. Es de notar el incremento de la deformación
plásticade la probetaa partir de 2190C.
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4.2 Discusiónde resultadosde la aleaciónAI-6%Fe-5%Ce

La clasificación y formación de las estructurasde solidificación
encontradas en aleaciones aluminio - metal de transición
rápidamentesolidificadas por los métodos del doble pistón y de la

rueda,han sidoestudiadasen detalley expuestasen unapublicación,
ya clásica,por Jones1120] y posteriormentediscutidapor Garretty

Sanders [1211. Jones observó y definió en las aleacionesAl-Fe
elaboradaspor el método del doble pistón, dos tipos de estructuras
distinguibles por microscopiaóptica ante su diferente respuestaal
ataque químico. El primer tipo de estructura, clásicamente
denominada como zona A. está caracterizadapor dendritas o
microcélulasde Al libre de precipitacióncuandoson observadospor
MO. Esta estructura se encuentraen el lado en contacto con la

rueda,en el caso de aleacionesproducidaspor estemétodo. La otra
estructura,zonaB, estácaracterizadapor la presenciade partículas
intermetálicasy aluminio, localizándoseen el lado en contactocon
el aire. Esta zona responde positivamente al ataque químico,
precisamentepor la presenciade tales compuestosintermetálicos,
visibles por MO.

Numerosos investigadores han encontrado este tipo de

microestructura en gran variedad de aleaciones de aluminio
solidificadas rápidamente. Desde el punto de vista de las
propiedades mecánicas del material una vez consolidado, es
preferible una elevada fracción de volumen de zona A, dado que

generarámicroestructurasmás finas y con mejores propiedades
mecánicas.

La microestructura de la aleación Al-6%Fe-5%Ce solidificada
rápidamente es comparable en cintas y partículas de polvo. Se
caracterizanambas por la presencia de una gran variedad de
microestructuras,puestas de manifiesto, quizá de manera más
patente y clara, en el caso de las cintas. La gran variedad de

microestructurasson, como severá másadelante,consecuenciadel
gran espectro de velocidades de solidificación durante la
elaboración,para el que las aleacionesAl-Fe hipereutécticasson
especialmentesensibles, como se deriva del trabajo de Adam y
Hogan [1221, que investigaron aleacionescon composicionesde
hasta un 4% en Fe, y del de Hughesy Jones1123] en aleaciones
AI-6. 1%Fe.
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Tanto en cintas como en partículasde polvo, seha observadoen
la zonaA la presenciade células/dendritasde aluminio sobresaturado
que originan partículas intermetálicas secundarias como

consecuenciade tratamientos térmicos. Estos intermetálicos
secundariosson los responsablesde la alta dureza(Figs. 4.40y 4.41)
y, en resumidascuentas,de la resistenciade la aleación. Comoesde
esperar, dado que tanto el subenfriamientocomo la velocidad de
solidificación durantela producción de cintas esconsiderablemente
superiorque en la de las partículasde polvo, la fracción de volumen
de zonaA en las primerases, consecuentemente,superior.

En la zona B, tanto cintas como partículas de polvo presentan
claramenteintermetálicosprimarios localizadosen el centro de los
granos. La presenciade estos intermetálicos, cuya morfología y

tamaño no sufre modificaciones sensibles con el tratamiento
térmico, suponela existenciadurante la solidificación de regiones

de solidificación lenta. Los intermetálicos primarios nucleados
directamente a partir del caldo, crecen y se desarrollan hasta
alcanzar un determinado tamaño. El aluminio puede nuclear

entonces en torno a estas partículas, y crecer en direcciones
radiales hasta confrontar con otro frente de solidificación,

originando los rosetonesobservadosen regiones de la zona IB, tal
comoseobservaen las Figs. 4.12y 4.13.

El análisis por MO y MEB de la secciónlongitudinal de las cintas
ha puesto claramentede manifiesto la presenciade dos regiones

asociablesa dos frentes primarios de solidificación, como se ha
observadoen las Figs. 4.12y 4.13, apoyadopor la presenciaconjunta

de aluminio primario e intermetálicosprimarios. Uno, queoriginará
la zona A. y cuyos parámetrosde subenfriamientoy solidificación

están condicionadospor la eliminación de calor por conducción a
través de la rueda,y el otro, por convección,a través del aire, que
daráorigen a la zonaB. En consecuencia,el mecanismoresponsable

de la solidificación primaria del Al o del intermetálico tiene su
origen en consideracionescinéticas. A elevadasvelocidades de
solidificación y grandes subenfriamientos, la nucleación de

intermetálicosprimarios seve suprimida en favor de la nucleación

de Al primario, que crecey se desarrollaen la región en contacto
con la ruedaoriginandola zonaA. En la zonaencontactocon el aire,
tanto el subenfriamientocomo la solidificación son menores y la
cinética de crecimiento de los intermetálicos primarios, una vez
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nucleados,estácontroladapor la transferenciaexternade calor en
las condiciones de elaboración. Garret y Sanders [121] han

encontradoen cintas de aleacionesAl-Co similares resultados,los
cualeshan sido reproducidospor Chu y col. en cintas de aleaciones
AA-Si [124]. El espesorde las cintas juega un papel muy crítico,

como es lógico pensar. Una gran variedad de microestructuras
puede formarse, de esta manera, dependiendodel espesorde las

cintas y de la calidad del contacto caldo-rueda,o del tamaño del
polvo, en el casode la atomización.

La gran variedad de nxicroestructuras de solidificación
encontradasdan testimonio de la Igualmentevariada velocidad de

solidificación y gradode subenfriamiento. Estosson dos parámetros
muy importantesa controlarduranteel procesode elaboraciónpara

la obtenciónde materialescon buenaspropiedadesmecánicas. Una
elevadavelocidadde solidificación y un gran subenfriamientopueden

llegar a eliminar los intermetálicos primarios y conducir a la
formación de finísimos intermetálicos secundarios, como se
presentóen las Figs. 4.14 - 4.16, o incluso eliminarlos. Durante la

consolidación es importante que la compactación se realize a la
temperaturamásbajay duranteel mínimotiempo posible.

Del análisis comparativo de las microestructuras resultantes

despuésde los diferentes tratamientostermomecánicos,se deriva
unarelativainsensibilidadal mismo. La microestructuraen todoslos

casoses muy semejante,a excepción del quinto tratamiento. No
obstante, parece ser que la solubilización a temperaturasuperior

durantepoco tiempo ofrece los mejoresresultados. Por otra parte.
un tratamientode doble laminación y recocido no resulta ser más
efectivo que los sencillos.

El análisis conjunto de la variación de la microestructuray de la
dureza con las condiciones de tratamiento térmico de las cintas
proporcionainformación para entendery comprenderlos procesos
de reestructuraciónde la microestructura. Los valores de dureza

que exhiben las cintas son comparablescon los presentadospor
aleacionesAl-Fe-Ce de composiciónsemejanteelaboradastanto por

el método de la rueda como por el de doble pistón [125]. El
incrementode la durezaobservadapara tratamientosentorno a los
3000C tFigs. 4.40, 4.41) en la zona A. se debeal propio procesode

descomposiciónde la solución sólida supersaturadade Fe en Al,
constituyente de la misma. Esta descomposición, tal y como
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demostraran Blank [49,126] y Furrer y Warlimont [1271, es
semejantea la que presentanlas aleacionesendurecibles,pero a
diferencia de estas,en las aleacioneshipereutécticasAl-Fe y en las
ternarias AI-Fe-X, el proceso es irreversible. El proceso de
precipitaciónque tiene lugar esel siguiente:

Sol. Supersaturada—>ZonasGP—> O —> O —> O (AA 13Fe4)

La precipitaciónde las fasescohrentesO” y e esresponsabledel

aumento de dureza observado.Jacobs [128] estudió la estructura

cristalográficade estasfases, que resultan ser cúbica (a = 0,585
nm) y monoclínica, respectivamente. La drástica pérdida de la

durezacon la temperaturade tratamientoa temperaturaselevadasse
debea la precipitaciónde las fasesternariasestables.

Los resultadosde microdurezaVickers medidosen cintas y polvo
de aleaciónson comparablestotalmentecon los ofrecidosusandoun
nanopenetrador. El nanopenetradores una herramientavaliosa, no
sólo por ofrecer información de la dureza de fases de tamaño

pequeñísimo,sino tambiénpor proporcionar información acercade
la variaciónde la durezadel materialcon la profundidad.

La dispersión encontrada en los valores de microdureza por
nanopenetradortanto en cintas comoen partículasde polvo sedebe,
precisamente.al hechode quela estructura,en especialla de la zona
B, es heterogéneacomparadacon las dimensiones de la región

dondeserealizael análisis. Así, en unapartículade polvo de tamaño
discreto sehanmedido valoresde durezade 0,50 GPa, identificable
conunazonaocupadafundamentalmentepor Al, junto con 3,23GPa,
que correspondea la durezamedida en el intermetálicoAI6Fe. La
medida de microdurezacon una pirámideVickers proporcionauna
información general. La presenciade estas heterogeneidadesse

desprende,igualmente, del propio trazado de las curvas carga-
desplazamientodurante la carga. La de la zona A de las cintas
presentaun trazadoparabólicoperfecto. En el casode las partículas

de polvo se observan algunas irregularidades con pequeñas

desviacionesdel trazado. A diferencia,la curvaen la zonaB presenta
dos o más desviacionespositivas o negativasrespectodel trazado
inicial indicando con ello que la dureza del material que el

penetradorencuentraen esemomentodurante su trayectoriahacia
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el interior es más duro o más blando, respectivamente,que el que
ocupa la superficie al comenzar el ensayo. Del estudio de la
dispersión de valores y del trazado heterogéneode las curvas, se
deduce, de manerasecundariay cualitativa, que las partículas de

polvo poseenunamicroestructuramásgruesaquelas cintas.
El valor de la microdurezade las cintas en las zonas A y B es

corroboradamediantelos ensayoscon nanopenetrador. Del trazado
de las curvasdurantela etapade descarga,seobservaunavariación
pequeñísima entre la denominada profundidad plástica y
profundidadfinal (Fig. 4.68). Se entiendepor profundidad plástica
la obtenidapor la prolongaciónsobre el eje de abcisas,es decir la
prolongación a carga O, de la recta en la región de descarga.

Profundidad final es la que permanece una vez retirado el
penetrador.

cE,
Ox
o
-J

Al $URF AtE UIlOER LOAD AFILE UÑLOAOING

OEPTH

Fig. 4.68: Curva carga-desplazamientoobtenidacon ayudade un
nanopenetrador,mostrandola diferenciaentreprofundidad plástica

y final, asícomosu representaciónesquemática[631.
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La mayoría de los materialesmetálicos, y el aquí estudiadono

constituye una excepción, se caracterizan por un trazado recto
duranteuna buenapartede la descarga,comosepuedeobservaren
las Figs. 4.69y 4.70 parael caso delAl puro (63] y de la matriz de Al
en la aleación estudiada,respectivamente. Esta linealidad implica
que el áreaen contacto con el penetradorpermanececonstantey
que la recuperaciónelásticaes pequeña. Para materialescon una
relacióndureza/módulode elasticidadelevada,se observauna mayor

diferenciaentre la profundidad fina] y la plástica, como se observa
para el caso del Si en la Fig. 4.71. Característicassemejantes
presentala faseintermetálicacuya curvasetiene en la Fig. 4.72.
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La aleación presenta excelentes propiedades a traccción a
temperaturaambiente, como se deducede las Figs. 4.45 y 4.46,
propiedadesque semantienenhastauna temperaturapróxima a los

3000C. Responsablede la misma es la estabilidad térmica de la
microestructura,cuyasfasesse hacenestablespara tratamientosde
4250C/24h [51]. A temperaturassuperiores,seproduceun pequeño
engrosamientode los precipitadosde las fasesestables(A1

13Fe4y
Al10Fe2Ce) por difusión de átomos de Fe y Ce a lo largo de las
dislocacionesy fronteras de grano. fundamentalmente. La aleación
presenta,sin embargo, valores más bajos para la resistenciaa la

tracción que otras aleacionesAl-Fe-Ce citadas en la literatura [129-
132]. Dejando apartela variación en concentración(Al-8%Fe-4%Ce
frente a Al-6%Fe-5%Ce), estas diferencias se deben al proceso y
parámetros de elaboración (que condicionan la cantidad de

subenfriamiento previo a la solidificación y la velocidad de
solidificación), tamaño de las partículas de polvo compactadas(en
algunosensayosse estánempleandopartículasde tamañoinferior a
10 gm), así como a las condiciones de compactacióny posterior
procesado,paralas que estasaleacionesson especialmentesensibles

[130,132.133].
En el comportamientode la aleaciónen tracciónsehanobservado

dos fenómenosque merecenla pena resaltar. Por una parte, la
pérdidade ductilidad con la temperaturahastaalcanzarun mínimo
alrededor de los 300

0C, fenómenoencontradoen otras aleaciones
AA-Fe-Metal de transición. Por otra, el incrementode la ductilidad
con la velocidaddedeformación. Este fenómeno,quehastaahorano
se ha encontradoreferido en la literatura científica, es innato a la

aleación,siendoindependientedel método de compactación(se ha

encontrado en material compactado por CIC y por extrusión).
microestructura (se da tanto en material recién extruido como
tratado termomecánicamente),y temperatura (el fenómeno está

presenteen todo el intervalo de temperaturasestudiado,que va
desdetemperaturaambientehasta5000C).

La inestabilidad plástica de la aleación,que se traduce en una
pérdida de la ductilidad a fractura con la temperatura,alcanzasu

mínimo entorno a los 2000C, temperatura a partir de la cual
presentaun comportamientonormal. Kim [134] asociael mínimo
de ductilidad encontrado en una aleación A1-8,4%Fe-7,2%Ce
elaborada por solidifiación rápida al efecto combinado de la
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heterogeneidad microestructural (presencia de intermetálicos,

partículasde óxido, etc.) y de la fragilidad por hidrógeno,en donde
éste último efecto es predominante, jugando el papel más
importante. Cada panícula de óxido de aluminio es una fuente

potencial de generaciónde hidrógeno. Kim atribuye su presenciaa
la baja temperatura de desgasificaciónprevia a la compactación
(3700C). Esta explicación ofrecida por Kim es, no obstante,
insostenible e insuficiente a la hora de explicar el mínimo de

ductilidad. Existen evidenciasde que la reacciónde deshidratación
del óxido de aluminio y la consiguienteformación de hidrógenose
produceen torno a 4000CparaaleacionesAI-12%Fe-2%V[135]. En
el casode aleacionesAA-8%Fe-4%Ce,estudiosrealizadospor Schlich
y col. [136] sobre el efecto de la desgasificación en la
microestructura,demuestranquela desabsorciónde hidrógenotiene

lugar entre300 y 4500C (Fig. 4.73). Esto. unido al hecho de que el
mínimo de ductilidad en aleacionesAA-Fe-Ce se produzcaen torno a
los 2000C. hace dicha hipótesis insostenible. Se admite que el
hidrógenopuedejugar un determinadopapel en la ductilidad pero
no el fundamental.

El comportamientoobservadoen la aleación no es en absoluto
nuevo. Ha sido observadoen otros metalesy aleaciones,queincluyen

latones [1371. aleacionesde base níquel [138] así como en diversas
aleacionesde aluminio [139-142]. Rhinesy Wray [135] han realizado

un estudio sistemático de este fenómeno, al que designan como
mínimo de ductilidad a temperaturas intermedias (intermediate
temperatureductility 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 balas temperaturas,el metal presenta
una considerabledeformaciónen frío, tal que conduce,de manera
habitual, a una elevadaductilidad. A temperaturasun poco más

elevadas, pero por debajo de la de recristalización, cuando un
deslizamiento de fronteras de grano comienza a ser posible, se
producen fisuras y cavidadesa lo largo de las fronteras de grano.

Estastienen su origen en la concentraciónde tensionesacumuladas
en las interfasesmetal-partícula. Las fisuras así nucleadascreceny
coalescenrápidamenteoriginando con ello la rotura del material y
una baja ductilidad. Con el aumentode la temperaturaseproduce
una reestructuraciónde los granos por recristalización, lo que

detiene e impide la nucleación y crecimiento de las fisuras.
retomando el comportamiento normal y habitual, es decir el

aumentode la ductilidad con la temperatura.
Hay que hacernotar que estefenómenono estárelacionadocon la

denominadafragilidad azul, observadaen ciertos aceros,a pesarde
que el trazadode la curva seasemejante. El mecanismode fractura

en ambos casos es diferente; el efecto observado de ductilidad
mínima a temperaturasintermediasse producepor la presenciade
precipitados,en tanto que en el caso de la fragilidad azuil, que se

produce sin reducción en el áreade la probeta, el fenómenoestá

asociadocon la presenciade átomos de impureza en la red [143].
En el casode la aleaciónde Al estudiada,se presentaun fenómeno

de fragilidad real en torno a los 2000C, como se deduce de la
Fig. 4.60 y como se observa en la Fig. 4.74. en donde tanto la
ductilidad como la estricción presentanla misma variación con la
temperatura. Como se comentaraen el capítulo de resultados,la

observaciónpor MET de la microestructurade la probetadespuésde
los ensayosde tracciónmuestrauna gran pobrezade dislocaciones,
por lo queno ha sido posibleasociarla presenciade dislocacionesen

puntos concretos de la microestructura. No obstante, existen
estudios realizadosen probetas a fatiga de una aleación AA-8%Fe-
4%Ce [144] que muestran que los dispersoidesfuncionan como
barrerasimpenetrablesal avancede las dislocaciones.
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aleación Al-6%Fe-5%Ce procedente de partículas de polvo de
tamaño 125 ixm c d~> c 180 ~.¡m, ensayadaa una velocidad de

deformacióninicial de 2,8 ~ s-~.

En ensayos a velocidad de deformación variable, la aleación
muestra, tanto en el estadode recién extruido como recristalizado
elevadosexponentesde la tensión,de 7 a 10, y valores de la energía
de activación muy superioresa la energía de activación para la

autodifusión del Al (142 kJ/mol). Estos valores son típicos de

materialesreforzadospor la presenciade óxidos. A pesarde que,
microestrueturalmentela aleacióncumple los requisitos de tamaño

de grano pequeño y una segunda fase fina y homogéneamente
distribuida para comportarsesuperplásticamente.los ensayos de
tracción muestran bajos valores de la ductilidad unidos a los ya

mencionadosaltosvaloresde n, lejos del valor de n = 2 típico de los
materiales superplásticos. Ello es debido, probablemente,a la

presenciade una estructuratípica de deformación,con presenciade
una elevadaconcentraciónde dislocacionesy de fronteras de bajo

ángulo.
Paraconvertirestamicroestructuraen una típicade materialesde

alta ductilidad, se sometió la aleación a numerosostratamientos
termomecánicos,descritos en la Tabla 4.1. Los tratamientos
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termomecánicostuvieron un fuerte efectosobre el comportamiento
mecánico del material, aunque para lograr cambios en su
comportamiento hubo que recurrir a condiciones extremas de
tratamiento.

Un ejemplo de este comportamiento se da en la Fig. 4.50,
correspondiente al tratamiento termomecánico 3 (6200C/

25 mm/aire + laminación a -320C/c=-1,1 + recristalización a

5400C/1O mm). La microestructura resultante es de granos

equiaxialesde Al de 2 a 3 hm y precipitadosde aproximadamente
1,5 i.im, con una separaciónentreellos de aproximadamente3 1a.m.
Es posible compararlos datos experimentalespresentadosen dicha
figura con los valores predichos por diferentes mecanismos de

deformacióna altastemperaturas.

De todos los mecanismosexistentesen la literatura, sólamenteel
denominado mecanismo de movimiento de dislocaciones a
estructuraconstante [1451 es capaz, en principio, de explicar los
altos valores de n que presenta la aleación, sin necesidad de
incorporar una tensión umbral que es siempre un parámetro
empírico sin relación con la microestructura del material. Este
mecanismo se basa en la presencia de una subestructurafina,

generalmentecreada durante el procesado del material. Esta
subestructuraseve estabilizadapor la presenciade partículasy no
varia con la tensión aplicada a altas temperaturas. La ecuación
fenomenológicaque describeestemecanismoesla siguiente:

= 10~ . (2db)3 . (DR/b2) . (a/E)8 (4.1)

donde X es el tamaño de subgranoque coincide con el espaciado

entreprecipitadosen nuestrocaso.
Esta ecuación predice que los ensayos realizados a todas las

temperaturas deben superponerse si se representan como

¿ . (A/bE3 . (DR/b2) -1 en función de (a/E) y que la pendientees8.

En la Fig. 4.75 se verifica esta ecuación para los datos
experimentalesobtenidospara el tratamiento termomecánico3 de
la ng. 4.50. & observaque los datos experimentalesentre 350 y
5000C respondenen su conjunto a una pendientecercanaa 8 tal
comoviene indicadopor la líneade trazo fino.
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ecuación4.1 dadapor la líneade trazogrueso.

Además,es cercanaa la línea de trazo gruesoque representala

predicción de la Ec. 4.1 La desviaciónexistente entre los datos
experimentalesy estacurva esde aproximadamenteun factor 1000
en velocidades de deformación. Aunque esta desviación pueda

parecerexcesiva,no lo essi secomparacon la desviaciónen tensión
existente que es sólamente de un factor 2,3. Ello se debe al
exponente de la tensión tan elevado (n = 8) que relaciona la
velocidad de deformacióncon la tensión. Estadesviaciónpuedeser
inclusomenorsi seconsiderala presenciade un campode tensiones

en torno a las partículas de intermetálicos, lo que supondríauna
distancia efectiva entre partículasmenor a la real. En un estudio
cualitativo de recientepublicación [146] realizadoa partir de datos
publicadossobrealeacionesAA-Fe-Cey Al-Fe-Si-V y Al, seatribuyen el
elevadoendurecimientode estasaleacionesa estefenómeno. Con un
aumentode la temperatura,la efectividad del campo de tensiones
disminuye, por aniquilación de dislocaciones en tomo a las

10<
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partículas. En consecuencia, se pueden obtener energías de
activaciónaparenteselevadas.

Un tratamientotemomecánicoquerequieremención especial,es

el número 5 (6200C/739 h/aire + laminación a -320C/e=-1,3 +

recristalizacióna 5400C/10mm). Este tratamiento, que incluye un
recocidoa alta temperaturaduranteun tiempo extraordinariamente
largo, produjounamicroestructurade granosequiaxialesde AA de 3 a
6 hm y precipitadosde aproximadamente4 j.tm. A bajasvelocidades
de deformación se obtuvo un valor de m = 0,26 (Fig. 4.56) y un
alargamientoa rotura de 2100/o a 5200C. La deformaciónobtenida
bajo estas condiciones podría asociarse a un mecanismo de

deslizamientode fronteras de grano, tal como los presentadosen el
capítulo 3.2.3. Parauna comparaciónde los valoresexperimentales
con los predichos por estos mecanismoses necesario conocer,

ademásdel valor de n, el de la energía de activación para la
deformaciónparaasociarlacon la energíade activaciónde la difusión
a travésde la red o a travésde fronterasde grano. Como seve en la

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

temperaturasde ensayo,no sonparalelas.Además.dadala dificultad

quetiene la microestructuraparapoder realizarun deslizamientode
fronterasde grano,a pesarde los drásticostratamientosde recocido

y deformación a que ha sido sometido el material, no es
necesariamentecierto quelas estructurasa 500 y 5200Cseanambas
capacesde deformarseexclusivamentepor este mecanismo. Es

posible que el movimiento de dislocacionesjueguetambiénun papel
importanteen la deformacióndel material.
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4.3 Conhasionessobreel estudio de la aleaciónAl-6%Fe-5%Ce

1) La aleación solidificada rápidamente presenta las zonas A y E
en relaciones que dependen del proceso de elaboración y
condiciones de solidificación y subenfriamiento. originando una
microestructuramuy fina. La elaboraciónpor el métodode la rueda
produce una fracción de volumen de zona A. de dureza elevada,
mayor que la elaboraciónpor atomización. Las cintas presentandos
frentesde solidificación quepartende zonasen contactocon el aire
y con la rueday avanzanhaciael interior de la cinta.

2) Tanto en material elaboradopor el método de la ruedacomo
por atomizaciónse han encontradolas mismas fases: las estables
A113Fe4, AA10Fe2Ce y Al. y las metaestablesAI6Fe, Al-Fe-Ce-1 y
AI-Fe-Ce-2.

3) Se han contrastadolos valores de microdurezaVickers de

polvos y cintas de colada con medidas de dureza obtenidas por
medio de un nanopenetrador,habiéndoseencontrado una buena
concordancia. La microdurezade la zonaA esaproximadamenteun
70%superiora la de la zona IB. Un tratamientoa 300

0Cproduceun
aumento de aproximadamente15% de la dureza de la zona A.
disminuyendo a temperaturas superiores. En contraste, la
microdureza de la zona IB disminuye monótonamenteconforme
aumentala temperaturade tratamiento.

4) El material consolidadopor extrusiónposeeheterogeneidades,

presentandobandasalternadasconmicroestructurafina y gruesaen
la dirección de extrusión. Estasheterogeneidadesdesaparecencon
el tratamiento térmomecánico y las fases que se observan

correspondenalas estables.

5) La aleación,en su estadode recién extruida, puede alcanzar un
alto límite elástico (350 MPa) acompañadode una buenaductilidad
(22%) a temperaturaambiente. Para temperaturasde ensayo de
hasta 3000C la ductilidad apenasvaria y el limite elástico sigue
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siendorelativamenteelevado(175 MPa). Estosvalorespuedenvariar
ligeramenteen función del tamañode partícula de polvo utilizado y

de la velocidadde deformacióndel ensayo.

7) En ensayosde tracción a velocidad de deformaciónconstante,

seha observadoun mínimo de ductilidad en torno a 2000C tanto en
el estado de recién extruida como después de tratamientos
termomecánicos. En ambos casos, se ha observadotambién un
aumento de la ductilidad con un aumento de la velocidad de
deformación. En ensayosde tenacidadarotura, seha observadouna
disminucióndel valor Kíc desdetemperaturaambientehasta2000C.

8) Un tratamiento termomecánicoconsistenteen un recocidoa

6200C/25 mm/aire, seguido de laminación a -320C/e = -1,1 y

recristalizacióna 5400C/10 mm. produceuna microestructura de
granos equiaxiales de Al de 2 a 3 ~m y precipitados de

aproximadamente 1,5 gm, con una separación entre ellos de
aproximadamente3 gm. Los datos experimentalesde velocidad de
deformacióny tensión obtenidosa temperaturaselevadasmuestran
unabuenaconcordanciacon los valorespredichospor un mecanismo
de deformación por movimiento de dislocaciones a estructura

constante.

9) Un tratamiento temomecánicoconsistentede un recocido a

6200C/739 h/aire. seguido de laminación a -320C/e = -1,3 y

recristalización a 5400C/10 mm, produceuna microestructurade

granos equiaxiales de AA de 3 a 6 gm y precipitados de
aproximadamente4 1a.m. A bajas velocidadesde deformación se

obtuvo un valor de m = 0,26 y un alargamientoa rotura de 210% a
5200C. La deformación obtenida bajo estas condiciones puede

asociarsea un mecanismode deslizamientode fronterasde grano.
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5. Conclusionesgenerales

1) La atomizaciónpor gasinertey el método de la ruedagiratoria
son procedimientoseficacesde elaboraciónde nuevosmateriales;se
ha demostradosu aplicación a aleacionesde base hierro ricas en
boroy de basealuminio ricas en hierro.

2) El método de consolidaciónpor compactación isostática en
caliente esespecialmentevalioso en el caso de la aleaciónde base
hierro. En el caso de la aleación de base aluminio, esta
compactaciónno producebuenosresultadospor efectode la falta de
soldaduraentrepartículasde polvo. En general,la compactaciónpor
extrusiónpermitela obtencióndebuenosresultados.

3) Los materiales elaborados se caracterizanpor su pequeño

tamaño de grano, buenas propiedades en tracción, grandes
alargamientos y buena relación peso específico/módulo de
elasticidad.

4) A bajas temperaturas, la aleación Fe-O.8%IB-1.3%C-1,6%Cr

posee,despuésde un tratamiento de austenfracióny revenido, un
alto limite elástico,por encimade 1000 MPa, y cierta ductilidad. A

elevadas temperaturas, la aleación presenta propiedades
superplásticascon alargamientosa rotura de hasta 520%, y su
comportamientoviene descritopor ecuacionesconstitutivasrelativas
al deslizamientode fronterasde grano.

5) A bajastemperaturasy hasta3000C,la aleaciónAl-6%Fe-5%Ce

poseeunaexcelenteresistenciaa la tracción, lo quela haceutilizable
para aplicacionesa temperaturashastaahoraprohibitivas para una

aleaciónde aluminio. A elevadastemperaturas,la aleación recién
extruida muestra un comportamiento típico de aleaciones de

aluminio reforzadas por óxidos. Sin embargo. sometida a
tratamientostemomecánicosextremos,la aleación llega a mostrar
comportamientosuperplásticocon alargamientosde hasta210%.
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