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RESUMEN

Aleaciones basadas en Fe-Al, esto es, aleaciones que contienen cualquiera de las estructuras
desordenada A2-a(Fe,Al), ordenada B2 FeAl u ordenada DO; F.Al como fase mayoritaria,
tienen un potencial considerable para el desarrollo de materiales para aplicaciones
estructurales. Sin embargo, su insuficiente resistencia a la termofluencia ha sido un ohstaculo
para su uso en altas temperaturas. La adicion de un tercer aleante (Nb, Ti, Zr 6 Ta) ha
conseguido aumentar su resistencia a altas temperaturas, por ejemplo hasta 800 °C, pero a
costa de baja ductilidad.

Con el fin de explorar mas a fondo posibilidades de incrementos en la resistencia y ductilidad
de las aleaciones basadas en Fe-Al, este trabajo investiga aleaciones del sistema Fe-Al-V. El
objetivo general ha sido disefiar y caracterizar una aleacion ferritica base Fe-Al endurecida por
precipitacion coherente de una fase tipo Heusler (L2,) de composicion Fe,AlV.

Mediante una valoracién semiempirica sobre el equilibrio de fases en el rincén rico en hierro
del sistema ternario se definié que las aleaciones de interés estarian localizadas sobre la
seccion de composicion Fey.ay Aly Vy.

Con esa relacién composicional, varias aleaciones hasta x = 0,15 se fundieron por arco. Las
transformaciones de fases de orden-desorden y las separaciones de fases en la seccion vertical
Fe,s Aly Vy entre 650 y 1100 °C fueron estudiadas sistematicamente con calorimetria
diferencial de barrido (DSC) y microscopia electrénica de transmision (TEM).

Se encontrd que las aleaciones en fase A2 metaestable se endurecen de forma lineal al
aumentar el contenido de aleantes (Al y V) de acuerdo con la teoria de endurecimiento por
solucién solida sustitucional. Con valores de durezas de 200HV para composiciones X=0,08 y
hasta 360HV en X = 0,15.

Se ha demostrado que existe un campo (A2 + L2,) de precipitacion coherente para las
composiciones de 0,1 < x < 0,15 y hasta 700 ° C. El endurecimiento por precipitacion duplica la
dureza de las aleaciones mantenidas como fase A2 en un estado metaestable, alcanzando
durezas del orden de 480-670HV para el envejecimiento durante 2 horas a temperaturas entre
650y 700 ° C.



ABSTRACT

Fe—Al-based alloys, i.e. alloys which contain either disordered A2-a(Fe,Al), B2-ordered FeAl or
DOs-ordered Fes;Al as majority phase, have a considerable potential for developing materials
for structural applications. However, insufficient strength and creep resistance have been
obstacles for the use of Fe—Al-based alloys at high temperatures. The addition of a third
alloying element (Nb, Ti, Zr or Ta) has successfully increased its resistance to high
temperatures, for example up to 800 °C, but at the cost of low ductility.

In order to further explore the possibilities in increasing their strength and ductility, this
research addresses the study of alloys in the Fe-Al-V system. The overall objective was to
design and characterize a ferritic Fe-Al based alloy hardened by coherent precipitation of a
Heusler (L2,) type phase with Fe,AlV composition.

By using a semi-empirical assessment of the phase equilibria in the iron-rich corner of the
ternary system it was defined that the alloys of interest would be located on the composition
section Fey jy Aly Vy.

With that compositional relationship, several alloys up to x=0,15 were melted by arc. The
order-disorder phase transformations and the phase separations in the vertical section Fe;.
Aly Vy, between 650 and 1100 °C, were systematically studied by differential scanning
calorimetry (DSC) and transmission electron microscopy (TEM).

It was found that the alloys in metastable A2 phase harden approximately linearly with
increasing alloy content (Al and V) according to substitutional solid solution hardening theory.
With a hardness of 200HV for compositions x = 0,08 and up to 360HV at X = 0,15.

It has been shown that there is a field (A2 + L2,) of coherent precipitation compositions of 0,1
< x < 0,15 and up to 700 °C. The precipitation hardening doubles the hardness of alloys
maintained as A2 phase in a metastable state, reaching hardness of 480-670HV for aging
during 2 hours at temperatures between 650 and 700 ° C.



1 INTRODUCCION

1.1 APLICACION DE ALEACIONES BASE Fe-Al

Las aleaciones de Fe-Al han sido identificadas como una alternativa interesante a los aceros
inoxidables convencionales y otros materiales base hierro tales como aceros microaleados
para aplicaciones estructurales. Ellas ofrecen una menor densidad y una buena resistencia a la
corrosion en alta temperatura ([1],[2],[3]) en combinacion con alta resistencia mecanica a
temperatura ambiente y a temperaturas intermedias. Ademds, tienen la ventaja de un bajo
costo del material involucrade en la aleacion, posibilidad de produccién en lingotes o partes de
piezas mediante las técnicas normales de colada o rutas accesibles de la metalurgia de polvos y
tratamientos termomecénicos con parametros normales para los aceros ([4],[5],[6]).

El conocimiento sobre las propiedades basicas de las aleaciones Fe-Al han sido principalmente
obtenidas en los dltimos 30 afios. Actualmente las aleaciones son ensayadas para varias y
diferentes aplicaciones en las industrias quimicas, petroquimicas y generadoras de energia
eléctrica. Las aplicaciones principales serfan en tuberias de calderas, generadores de vapor,
hornos de refineria e intercambiadores de calor de alta y baja presion. El incentivo econémico
es el bajo costo y superior resistencia a la corrosion en atmosfera sulfidizante de las aleaciones
Fe-Al en comparacién con las aleaciones base Fe-Cr-Ni y superaleaciones base Ni actualmente
en servicio.

Para hacer que estas aleaciones resulten aceptables para el uso industrial, se han identificado
tres areas que necesitan mejorar, estas son: la baja ductilidad hasta temperaturas elevadas, la
baja resistencia a la termofluencia en altas temperaturas y la baja resistencia a la corrosién en
atmésferas carburizantes a altas temperaturas.

En consecuencia, los esfuerzos recientes se han centrado en la mejora de la resistencia a altas
temperaturas y la ductilidad a bajas temperaturas, véase por ejemplo [7],[8],[9]. Los conceptos
béasicos utilizados para conseguir esa mejora fueron endurecimiento por: solucién sdlida,
precipitacion de fases incoherentes (tales como carburos, boruros y otras fases
intermetalicas), estabilizando la estructura DO; a mayores temperaturas y generacion de
precipitacion coherente [10].

Para elegir terceros aleantes de la aleacién binaria Fe-Al que puedan proporcionar alguno de
los mecanismos de endurecimiento arriba descriptos es necesario identificar primero las fases
presentes en el binario y las deficiencias en sus propiedades mecanicas. Luego, conocer los
equilibrios de fase del sistema Fe-Al-X especifico y por lo tanto las fases que se presentaran a
la temperatura de servicio, sus composiciones y fracciones de volumen.

En los siguientes apartados se resumen los conocimientos pertinentes sobre el binario Fe-Al, el
ternario Fe-Al-V y los mecanismos de endurecimiento disponibles, y finalmente algunos
conceptos tedricos-practicos necesarios para el calculo ab-initio de diagramas de equilibrio de
fases coherentes.

1.2 ALEACIONES BINARIAS Fe-Al

El diagrama binario de equilibrio de fases Fe-Al publicado en [11] se muestra en la Figura 1.1.
En el rango de composiciones 0 a 54%at Al existen cuatro fases sélidas. La solubilidad de Al en



f.c.c y-Fe esté limitada al 1,3 %at. En contraste, la fase desordenada a-Fe (A2) llega a un
maximo de solubilidad de Al del 45%at. Entre 23 y 54 %at existen dos compuestos ordenados.
El intermetalico Fe;Al (DO,) estable entre 23 y 35 %at y por debajo de 552 °C, mientras que, el
intermetalico FeAl (B2) estad presente entre 23 y 54 %at hasta 1310 °C. La figura muestra
también la temperatura de Curie (T.). La Figura 1.2 muestra la ocupacion de los sitios en las
estructuras de las fases de intereés.
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Figura 1.1 Parte rica en Fe del diagrama de equilibrio Fe-Al sequn [11].

Se han realizado numerosas investigaciones sobre la dependencia con la temperatura y la
composicion de la resistencia mecanica de aleaciones binarias Fe-Al. Los resultados basicos de
estos estudios relativos a la tension de fluencia al 0,2% vy la resistencia a la termofluencia se
resumen en los parrafos siguientes.
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Figura 1.2 Estructuras cristalinas de las superredes FeAl (B2) (atomo X=Al) y Fe;Al (DO;) (6tomo
X=Fe), para la estructura L2, de sistemas ternarios Fe-Al-V (atomo X=V) y en Fe-Al-Ti (dtomo
X=Ti).

La Figura 1.3 muestra los datos compilados a partir de la bibliografia para la dependencia de la
tension de fluencia sobre el contenido de Al a distintas temperaturas ([12],[13],[14] y [15]).

El aumento lineal de la tensién de fluencia con el incremento del contenido de Al hasta
aproximadamente 20%at entre temperatura ambiente y 500 °C se ha atribuido al
endurecimiento por solucién sélida sustitucional de la fase desordenada a-(Fe, Al) (A2) de
acuerdo con la teoria de Suzuki para aleaciones bcc [16]. Este aumento lineal de la tension de
fluencia continda aun dentro del campo bifasico a-(Fe, Al) (A2) + FesAl (DOs), mecanismo que
no ha sido explicado hasta el momento.

Al alcanzar el campo monofasico Fe;Al (DOs) la tension de fluencia sufre una caida importante
en ensayos isotérmicos hasta 500 °C, esto ha sido atribuido a un cambio en el modo de
deformacion plastica desde dislocaciones ordinarias a dislocaciones de superred [12]. El
cambio de orden desde Fe;Al (DO;) a FeAl (B2) no afecta demasiado la tension de fluencia, a
bajas temperaturas aparece un leve endurecimiento lineal con el aumento del contenido de Al
que puede pensarse nuevamente como endurecimiento por solucion solida si se tiene en
cuenta que la fase FeAl (B2) contiene una gran concentracion de vacancias constitucionales
para composiciones no estequiométricas.

El comportamiento de la tensién de fluencia con la temperatura, para una dada composicion
de Al dentro del campo monofasico FesAl (DO), muestra una anomalia como la ilustrada en la
Figura 1.4. El maximo de la tension de fluencia se ubica entre 500 y 570 °C al variar la
velocidad de deformacién del ensayo. Dado que esta anomalia ocurre cerca de la temperatura
de transicion de fase desde DO, a B2, frecuentemente ambas son asociadas [17] pero esto no



ha sido probado. En el caso de la fase FeAl se discute si la anomalia existe o no porque su

deteccion estd muy afectada por la cantidad de vacancias retenidas por templado.
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Figura 1.3 Dependencia de la tension de fluencia al 0,2% con el contenido de aluminio para
aleaciones binarias Fe-Al a tres diferentes temperaturas. Los equilibrios de fases estan
indicados para cada temperatura [10].
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Figura 1.4 Tension de fluencia 0,2% en funcion de la temperatura para una aleacion binaria Fe-
26%at Al. El ensayo estd hecho en compresién a una velocidad de deformacioén de 10 s1[14]

Se han realizado muy pocas investigaciones del comportamiento en termofluencia de
aleaciones binarias Fe-Al. Segun [18] se encontré que el estado de orden tiene una influencia
fundamental sobre el comportamiento en fluencia. La Figura 1.5 muestra el resultado de sus
estudios para una aleacion con 24,8%at Al, alli se observa como la resistencia a la
termofluencia decrece rapidamente para temperaturas superiores a 584°C esto es cerca de la
transicion DO; a B2.

En la siguiente seccién se discutirdn un nimero de aleaciones ternarias del sistema Fe-Al-Ti
para ilustrar los mecanismos de endurecimiento que pueden conseguirse aleando el sistema
Fe-Al con un tercer elemento.

1E3

1E4 |

15,5; /

1E-7 N, O . N SN RS e
50 100 150 200 250 30

Tension aplicada [MPa]

en termofluencia [s]

Minima velocidad de deformacion

Figura 1.5 Dependencia de la velocidad de termofiuencia minima con la tensién aplicada para
la aleacion binaria Fe-24,8%at Al.
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1.3 ALEACIONES TERNARIAS Fe-Al-Ti

En el sistema Fe-Al-Ti la dilucién de Ti en FeAl(B2) y en Fe;Al(DO;) es alta, en este ultimo caso
alcanza la composiciéon Fe,TiAl caracterizada por la estructura cristalina L2, (también
denominada Heusler). En la estructura L2, la ocupacion de los sitios de red cambia, como se
observa en la Figura 1.2, donde los sitios X son ocupados por atomos de Titanio.

La Figura 1.6 muestra una estimacion de una seccién isotérmica del diagrama de equilibrio de
fases experimental y un calculo ab-initio del equilibrio de fases coherentes en el rincon rico en
Fe del sistema Fe-Al-Ti, alli puede verse que hay una limitada solubilidad de Ti en la fase A2
[aFe(Al)], hay un considerable incremento en la temperatura de la transicion L2,(D0s)/B2
respecto al binario Fe-Al, la fase intermetaélica de Laves (Fe, Al),Ti (A, C14) esta en equilibrio
con la fase L2, 6 comparte un equilibrio ternario A2+L2,+C14 donde L2, precipita en forma
coherente en la matriz A2. Segun la prediccién del célculo ab-initio, a temperaturas inferiores a
800 °C se puede conseguir un campo de dos fases A2+L.2,.

Por lo tanto, este sistema ofrece la posibilidad de aplicar diferentes conceptos para lograr
endurecer las aleaciones basadas en Fe-Al.

a) 800 °C b b)1773°C  os_ys

at.% Fe

Fe

10
at.% Al 0 = Xy

Figura 1.6 a) Estimacion de la seccidn isotérmica rica en Fe del sistema Fe-Al-Ti a 800 °C segun
[19]. b) Calculo ab-initio del equilibrio de fases coherentes en el rincon rico en Fe del sistema Fe-
Al-Tia 1773 °C segun [20].

La tension de fluencia, medida en compresion, como funcién de la temperatura para dos
aleaciones representativas de mecanismos de endurecimiento en el sistema Fe-Al-Ti se
muestra en Figura 1.7. Alli se observa que las aleaciones con precipitacion coherente A2+L2,
consiguen el mayor valor de tension de fluencia y éste se mantiene hasta los 650 °C. La
precipitacion de la fase Laves no aumenta la tension de fluencia, sino que las aleaciones
muestran una resistencia considerablemente menor, pero la mantienen a mayor temperatura
(aproximadamente a 800 °C).
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Tensién de fluencia [MPa]

Temperatura [*C]

Figura 1.7 Tension de fluencia en funcion de la temperatura para aleaciones Fe-23A -8,5Ti (L2,
+A2) [21] y Fe-22,5A-15Ti (L2, + C14) [22]. Se muestra también para referencia las curvas de
las aleaciones binarias Fe—-26Al (DO;) [14] y Fe—23Al (A2 + DO3) [23].

Los valores de termofluencia de la aleacién Fe-23AI-8,5Ti (L2, + A2) antes y después de la
caida de la tensién de fluencia observada en Figura 1.7 se representan en la Figura 1.8.
Comparando estos datos con los de la aleacién binaria Figura 1.5, se puede concluir que la
adicion de Ti incrementa fuertemente la resistencia a la termofluencia. La maxima resistencia a
la termofluencia de la aleacién binaria (curva a 584°C) es igualada por la resistencia a la

termofluencia de la aleacion ternaria aproximadamente a los 700°C.
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Figura 1.8 Dependencia de la velocidad de termofluencia minima con la tensién aplicada para
la aleacién Fe=23A1-8,5Ti (L2, + A2) [21].

En la Figura 1.9 se muestran resultados de la temperatura de transicion ductil-fragil (BDTT)
para algunas de las aleaciones del sistema Fe-Al-Ti obtenidos con ensayos de flexion de cuatro
puntos [21]. Como se observa en estos resultados, la BDTT es muy elevada impidiendo su
empleo en un rango muy amplio de temperaturas (menores a 750 y 925 °C respectivamente)

12



ya que cualquier defecto genera una rotura fragil y es indicativo de baja ductilidad a bajas

temperaturas.

Fe-21AI1-10Ti W A2412,/C14
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[ 12,+C14
[ oo,
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0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000
BDTT [*C]

Figura 1.9 Valores BDTT en aleaciones Fe-Al-Ti con diferentes microestructuras de fases y
comparadas con la aleacion binaria monofdsica Fe-25A1 [24].

1.4 POSIBLES ALEACIONES EN EL SISTEMA Fe-Al-V

El sistema Fe-Al-V ha llamado la atencién de los investigadores debido a sus sorprendentes
propiedades de transporte eléctrico en la composicion Fe;(Fe,V)Al La dilucién de V en FesAl es
tan alta que alcanza la composicién Fe,VAl y la supera. El pardmetro de red de la fase
Fe,(Fe,V)Al disminuye hasta un minimo para la composicion de la estructura Heusler con un
valor aproximado de 0,5761nm muy cercano al doble del parametro de red de a-Fe (0,2866
nm) lo cual significa que podria precipitar coherentemente dentro de la matriz a-(Fe, Al)
([25),[26],[27]).

la Tabla 1.1 detalla algunas caracteristicas de los 3 elementos puros de este sistema que
fueron utilizados en distintas etapas del desarrollo de esta Tesis.

e Numero Punto de Masa
 atémico  fusién[K] = atomica
Fe 26 1808 55,845
Al 13 I 933 26,981
v 23 2163 | 50,941

Tabla 1.1 Propiedades de los elementos puros Fe, Al y V.

El diagrama de equilibrio de fases del sistema binario Fe-V se muestra en la Figura 1.10. Alli se
observa que también el V como el Al tiene amplia solubilidad hasta alta temperatura en aFe
bce, esto permite suponer que la superficie solvus del sistema ternario Fe-Al-V puede ingresar
hasta altas composiciones y temperaturas dando lugar a la precipitacion de las fases
ordenadas provenientes del binario Fe-Al. Ademas es conocido que [a solubilidad de Al en la
fase sigma o (Fe,V) es muy limitada [29], esto permite suponer que los campos de estabilidad
de fase (nica para las estructuras B2 y L2, resulten amplios en composicion hasta altas
temperaturas.
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Figura 1.10 Diagrama de equilibrio de fases Fe-V, obtenido experimentalmente por [28]

En el afio 1989 se sugiere un diagrama de fases ternario Fe-Al-V a partir del estudio de la
microestructura de aleaciones tratadas a 500 °C utilizando Microscopia Electronica de
Transmision (TEM) [30], este estudio indica la existencia de un campo A2 + L2, pero no puede
determinar las lineas de coexistencia de fases. En el afio 2004 investigan el mismo sistema
utilizando TEM junto con Espectroscopia de Energia Dispersiva (EDS) [31]. El estudio muestra
los equilibrios presentes en el rincén rico en Fe a 650 °C, 700 °Cy 750 °C a partir del analisis de
30 aleaciones en el rango de composiciones de Al de 5-24%at y de V de 5-22%at. La Figura 1.11
resume los resultados obtenidos por estos autores. El agregado de V en aleaciones de Fe-Al
indican una elevacion de la transformacién D0:/B2 y la extension del campo bifasico (A2 + DO3)
que en el ternario pasa a ser (A2+L2,). Se insinua, sin demostracién, que podria existir un
pequefio campo (A2 + B2). En el afio 2006 se publico una revision del sistema Fe-Al-V [32] que
recoge solamente las investigaciones de la referencia [31]. No se hallaron en la literatura otros
trabajos experimentales en la zona rica en Fe.

Recientemente se adicioné informacion del diagrama de equilibrio Fe-Al-V empleando calculos
ab-initio [20]. Los resultados muestran que el sistema presenta dos clases de separacién de
fases, (A2 + L2,) y (B2 + L2,), indicando similares caracteristicas morfolégicas que los resultados
experimentales pero con el inconveniente de que estos datos estan desfasados en
temperaturas respecto del equilibrio real (ver Figura 1.11).
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Dadas las caracteristicas descriptas, los mecanismos de endurecimiento disponibles en el
sistema Fe-Al-V se limitan a dos: precipitacion coherente de la fase L2; en una matriz A2 6
estabilizar la estructura L2, a mayores temperaturas respecto a la estructura B2 (Esto ultimo es
equivalente a elevar la temperatura de transformacion L2,/B2).

a) 923K b) 973K

AN Fxen2

-D : Fase B2
.O i Fase L2y

® Composicion
de la aleacian

Figura 1.11 /sotermas del diagrama de equilibrio de fases Fe-Al-V. a), b) y c) Se obtuvieron
experimentalmente en [31]. d) Trazado mediante cdlculos ab-initio [20].

1.5 TRANSFORMACIONES ORDEN-DESORDEN

Las caracteristicas de las transformaciones de orden-desorden se encuentran detalladas, por
ejemplo, en [33] y [34].

Los dtomos que constituyen una aleacion estan sujetos a energfas de interaccién que pueden
llevar a que su distribucién en los sitios de la red (configuracién) cristalina no sea
completamente aleatoria. Si la energia de interaccion es baja, dard lugar a distintos valores,
entre 0y 1, de la probabilidad de encontrar los atomos en el entorno de los otros (ocupacion),
mientras que para una aleacién completamente desordenada la probabilidad de encontrar un
tipo de atomo en un sitio es equivalente para todos los sitios y es igual a la concentracion de
esa especie. Una energia de interaccion mas fuerte, marcara una tendencia de los atomos a
estar rodeados por atomos de otra especie, y |a red original se reorganizara en un conjunto de
subredes conteniendo especies definidas. En este caso, a T=0K la red se encontrara
perfectamente ordenada y la probabilidad de encontrar cada especie de atomo en un
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determinado sitio, o en una determinada subred, sera 1 o 0. Para temperaturas por encima de
T=0K, y para estructuras con un ancho de composicion, cada subred puede estar ocupada por
varios tipos de a&tomos y la ocupacién tendra una interpretacion estadistica.
Si las posiciones en esta nueva estructura difieren de las de la red desordenada original, la
transformacion orden-desorden se denomina de primer orden, o discontinua. En una
transformacion de este tipo no hay distincion entre el crecimiento de una fase ordenada a
partir de una matriz desordenada y la nucleacion y crecimiento de cualquier otra fase.
En cambio, si las posiciones en la estructura ordenada son las mismas que en la desordenada
se trata de una transformacion de mayor orden, o continua. El ordenamiento continuo puede
ocurrir sin cambio de composicion.
Las regiones homogéneas ordenadas dentro del material se denominan dominios de antifase,
y los bordes entre dos regiones ordenadas se denominan bordes de antifase (APB, por sus
siglas en inglés). Un ejemplo de esta situacion es el ordenamiento de la aleacion Fe-Al,
desordenada en altas temperaturas, ésta se ordena parcialmente en dos subredes: la
estructura B2, y a temperaturas mds bajas se ordena en cuatro subredes en la fase DOs.
La clasificacion de las transformaciones en primer orden u 6rdenes mas elevados proviene de
la termodinamica. La estabilidad de la fase esta dada por el minimo de la energia libre de
Gibbs, G = H — T.S [34]; donde H es la entalpia, T |la temperatura absoluta y S la entropia. La
entalpia es una medida del contenido calérico de la aleacién y estd dada por H=E + P.V,
donde E es la energia interna, P la presion y V el volumen. La energia interna contiene la
energia cinética y potencial de los atomos en el sistema. La energia cinética proviene de las
vibraciones atdmicas y la potencial de las interacciones entre dtomos. A T=0K la energia
interna de la aleacion ordenada es menor que la de una desordenada. A temperaturas
elevadas, la entropia aumenta para la aleacion desordenada y la estabiliza con respecto a la
ordenada.
Cuando ocurre la transformacion, a presion constante, el calor involucrado se vera reflejado en
los cambios en la energia interna, y por lo tanto en la entalpia, ya que en sélidos para los
cuales el término PV es pequefio comparado con £, es H =~ E.
El orden de la transformacion se define de acuerdo a las derivadas de la energia libre a la
temperatura donde ocurre |a transformacion, temperatura critica Tc. Si alguna de las derivadas
de la energia libre es discontinua en ese punto, la transformacién es de primer orden. De lo
contrario, la transformacidn es de segundo o mayor orden.
Algunas caracteristicas de una transicion de primer orden son:

= |as fases pueden coexistir y ser distinguibles a la Tc [34].

= Es posible que las fases existan en forma metastable por sobrecalentamiento o

sobreenfriamiento.

En una transicién de segundo orden, en cambio:

= No hay distincién de fases a la Tc, y no es posible su coexistencia [34].

= F| calor especifico, que puede expresarse como derivada segunda de la energia libre

as ’ ; ; —
como T E) , es discontinuo a Tc. Esto hace posible que una transicion orden-
P

desorden pueda distinguirse experimentalmente a través de métodos térmicos
basados en la medicion del calor especifico.
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Cabe extender la Ultima consideracién, ya que es clave para la identificacion de las
transformaciones.
El calor especifico a presidn constante es [34]:

” _(6H) B T((’?S) 7 3G
PENaTle ~ NG,  \OT?),

En las transformaciones de primer orden hay una discontinuidad en la entalpia debida a que
involucra un calor latente de transformacion. En las transformaciones de segundo orden, en
cambio, no hay calor latente, H es continua en Ia Tc, pero hay un cambio en el C;, reflejado en
un cambio en la pendiente de H.

En una medicién del flujo de calor con la temperatura, se observara que a la temperatura de
transformacion el material incorpora calor, o que aumenta el Cp, cuando la entropia
disminuye, esto es al ordenar el sistema. El flujograma evidenciara un pico hacia arriba. En
cambio, al desordenar el sistema, la entropia aumenta, lo cual se refleja en una disminucién de
la entalpia y en un menor valor de C;. El pico en el flujograma sera hacia abajo.

1.6 TERMODINAMICA DE PRIMEROS PRINCIPIOS

1.6.1 Expansién en cumulos de la energia libre de Gibbs de una aleacion.

Cualquier estudio de la estabilidad de fases tiene que empezar con expresiones confiables y
precisas para la energia interna y la entropia en funcién de la composicion y temperatura.

De Fontaine [35] probé que, dentro de un modelo tipo Ising, cualquier funcién de la
configuracién de una aleacion, en particular la energia libre de Gibbs, puede ser desarrollada
en forma aproximada en términos de entidades basadas en cumulos de sitios de la red
conteniendo progresivamente un mayor niumero de puntos o sitios de la red.

Los ciimulos tenidos en cuenta en los calculos y citados en esta Tesis son los posibles dentro
del tetraedro irregular de la Figura 1.12: el sitio de red, par de primer orden, par de segundo
orden, triangulo o triplete y tetraedro. Cada fase coherente observada en el rincén rico en Fe
del sistema ternario Fe-Al-V, esto es: A2, B2, DO,y L2, tiene una determinada ocupacion en
los sitios de los cumulos mencionados.
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Figura 1.12 Tetraedro irregular en la estructura bcc

Siguiendo la descripcion detallada por Inden y Pitsch en [36], la energia interna de las fases
coherentes A2, B2, DO; y L2, se estimo entonces como combinacién lineal de productos de
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parametros energéticos y de funciones que dependen de la geometria del cumulo y de la
probabilidad de ocupacidn de sus sitios. Mientras que los primeros son caracteristicos de los
elementos de la aleacion, los segundos son particulares de cada fase. Para evaluar la entropia
configuracional de cada fase se utilizo el desarrollo analitico propuesto por R. Kikuchi en 1951
[37] para el tetraedro irregular de Figura 1.12.

Una vez decidido el modelo para la energia interna y para la entropia de la aleacién, el calculo
del equilibrio termodinamico de una dada fase con la restriccién de un determinado potencial
quimico se hace buscando las probabilidades de ocupacién de sitio que minimiza la energia
libre de Helmholtz utilizando el Método de Variacian de Cumulos (MVC) (cuyo nombre original
es Cluster Variation Method, CVM) también implementado por Kikuchi en referencia [37]. Una
vez hallada la configuracién estable para cada fase, se busca la condicion de equilibrio de dos
fases, esto es, la igualdad de los potenciales quimicos de cada elemento en ambas fases. Si no
se verifica esta condicién, se varian los potenciales quimicos y se vuelven a hallar las
configuraciones estables.

Esta metodologia fue utilizada para el calculo ab-initio del equilibrio de fases coherentes en el
sistema Fe-Al-V de referencia [20] y de esta Tesis segln la implementacion del programa de
computacion cvm17bf2a desarrollado por Schon [38].

El calculo del diagrama de equilibrio de fase de un sistema ternario especifico necesita
entonces del conocimiento de los parametros energéticos. La decoracion de los cumulos del
tetraedro irregular con tres atomos diferentes da lugar a 21 funciones de cumulo no-
equivalentes. Luego, la descripcion de la energia interna de la aleacién necesitard de 21
parametros energéticos. Esos 21 parametros energéticos podrian estimarse si la misma
cantidad de compuestos no-equivalentes pueden construirse sobre la red de Bravais bcc. Esto
es posible y el conjunto de compuestos es formado por A2 - (A, B, C) en los sistemas unitarios,
B2 - (AB, AC, BC), B32 - (AB, AC, BC), DO; - (A3B, AB3, A3C, AC3, B3C, BC3) en los sistemas
binarios, y L2, - (A2BC, AB2C, ABC2), F43m (A2BC, AB2C, ABC2) en los sistemas ternarios. Los
compuestos son identificados con su denominacion Strukturbericht, la excepcion es el dltimo
donde se usé el simbolo del grupo espacial.

Los procedimientos habituales utilizados para estimar los parametros energéticos se basan
entonces en el ajuste a valores experimentales de las entalpias de formacion de los
compuestos O bien, a la utilizacién de una técnica de prueba y errar para ajustar equilibrios de
fases conocidos experimentalmente [38].

Cuando se trata de sistemas multicomponentes los datos experimentales son escasos o
directamente inexistentes y entonces el cdlculo del diagrama de fases no puede hacerse.

En los ultimos veinte afios, el célculo electréonico cuantico de la energia total de estructuras
cristalinas ordenadas ha alcanzado un buen nivel de precision [39] y se ha propuesto como una
solucién ab-initio al calculo de diagramas de equilibrio de fases [40). Las energias de formacion
de los compuestos del sistema de aleacion pueden calcularse con esta metodologia y utilizarse
para calcular los parametros energéticos. En el caso de los diagramas ternarios como el
estudiado en esta tesis, la utilizacion de energias de formacién reduce el nimero de
parametros energéticos de 21 a 18.

En el siguiente parrafo se describe brevemente el método de célculo electrénico cuantico con
el cual se obtuvieron las energias de formacidn de los compuestos del sistema Fe-Al-V.
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1.6.2 Energia de formacion de sélidos por método de primeros principios.

Los electrones y los nucleos que constituyen la estructura de la materia conforman un sistema
de muchos cuerpos que interactian fuertemente y cuya ecuacion de Schrédinger es imposible
de resolver en forma exacta. El hamiltoniano no relativista que describe a un solido tiene la
siguiente forma:

o h? o V2 hzz Z EEZ 1 Z; e*
T 24uM;, 2m T2 R~Rl 2izk|?'k—?‘t| ki|Tk—R:|

I::j

Donde M es la masa de los nucleos, m la de los electrones, R y r las coordenadas de los nucleos
v los electrones respectivamente y Z el nimero atémico. Le ecuacion contiene las energias
cinéticas de las distintas particulas y la interaccion de Coulomb entre los nicleos, entre los
electrones y la mutua. Teniendo en cuenta que los electrones son mucho mas livianos que los
nucleos y sus velocidades mucho mayores, la primera aproximacién que se realiza es la de
Born-Oppenheimer, mediante la cual se asume que los electrones se ajustan instantanea-
mente a una dada posicion de los nucleos. De esta forma, se supone que estos ultimos
permanecen en un estado estacionario permitiendo estudiar el comportamiento electrénico
de manera independiente y tomando como potencial externo el que resulta de la interaccion
de Coulomb entre los electrones y los nticleos.

Una vez hecha la aproximacién de Born-Oppenheimer deben encontrarse los autovalores y
autovectores de la ecuacion de Schrodinger resultante, pero para esto es necesario recurrir a
nuevas aproximaciones. Entre esas aproximaciones se ha demostrado, en las dltimas dos
décadas, que céalculos de primeros principios basados en la Teoria de la Funcional Densidad
(DFT) [41], y que utilizan la Aproximacion de la Densidad Local (LDA) 6 del Gradiente
Generalizado (GGA) para el término de intercambio y correlacién, constituyen una de las
herramientas tedricas mas precisas para el calculo de propiedades electrénicas de sélidos.

La DFT fue formulada inicialmente por Hohenberg y Kohn [42] y permite realizar una
descripcion mas sencilla de un sistema de muchos electrones considerando a la densidad
electrénica total como variable en lugar de la funcion de onda del sistema de N electrones. La
teoria puede sintetizarse en los siguientes tres postulados:

Postulado 1: El valor medio de cualquier observable puede representarse por una unica
funcional de la densidad electrénica exacta del estado fundamental p(7).

En particular, esto vale para la energia total del sistema Elp].

Postulado 2: La densidad electrénica exacta del estado fundamental es la que minimiza la

funcional de la energia E[p].
La funcional E[p] puede escribirse como:

Elpl = Flp] + f dr3 Ve (F) p(r)

En donde la funcional F[p] contiene a la energia cinética y la interaccion entre particulas y se
ha separado en un término aparte al potencial externo, Ve (1), expresado en forma matricial.
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Postulado 3: La funcional F|p] es universal en el sentido de que no depende de V..

Entonces, la funcional exacta F[p] sera la misma funcional de la densidad electrdnica tanto en
los sélidos como en las moléculas o en los dtomos. F[p] puede expresarse de la siguiente
manera:

Flp] = Tlp] + Exlp] + Exclp]

Donde T[p] es la energia cinética de un gas de electrones no interactuantes hipotético con
densidad p, Ey|p] la componente de Hartree de la energia de interaccion de Coulomb
electrén-electrén y, finalmente, Ex[p] es la energia de correlacion e intercambio electrénica.
La energia de Hartree esta dada por:

2 ]
ylp) = 5 [ arar 22

2 [r —177|
Para poder resolver el problema en el marco de DFT es necesario contar con una expresién
explicita para Eyc[p]. La expresion exacta es desconocida dado que da cuenta de las
correlaciones de todos los electrones del sélido entre si y, en principio, es una funcién no local
de la densidad. La utilidad de esta teoria de funcionales requiere de nuevas aproximaciones y
de un esquema de célculo. La aproximacion mas conocida para Eyc[p] es la aproximacion de
la Densidad Local (LDA) [43], luego surgieron refinamientos de ésta, como la aproximacidn del
Gradiente Generalizado (GGA) [43].
En referencia [20] se calcularon las energias totales de los mencionados compuestos en el
sistema Fe-Al-V utilizando el calculo electrénico cuantico del método FP-LAPW (Full Potential
Linearized Augmented-Plane-Wave), basado en la DFT. Las siglas se refieren a la base de
funciones propuestas como solucion de la ecuacién de Schréedinger. Se divide el espacio en
zonas esféricas centradas en los dtomos sin solaparse y regién intersticial. En la zona esférica
centrada en cada atomo se utiliza como base una combinacion lineal de las soluciones radiales
de la ecuacion de Schrodinger y sus derivadas con respecto a la energia, multiplicada por
armaonicos esféricos. En la region intersticial se usa una base de ondas planas suponiendo que
en esta region el potencial no se aleja mucho de ser uniforme. Los coeficientes de la
combinacion lineal se obtienen por la condicion de que ambas bases de funciones coincidan en
valores y derivadas en la frontera. En particular se utilizo el codigo WIEN 2K [44] dentro de la
aproximacion del gradiente generalizado (GGA) para la funcional de intercambio y correlacion,
incluyendo correcciones relativistas [45]. Los parametros que se utilizaron en el célculo son:
ndmero atéomico, estructura electronica de los elementos puros intervinientes, simetrias de la
celda cristalina y ubicacién de los atomos.
Con los valores de la energia total por atomo de los elementos puros y de las 18
superestructuras binarias y ternarias basadas en la red bcc ya descriptas se calcularon los
parametros energéticos que se presentan en la Tabla 1.2 y que son utilizados en esta Tesis
para calcular secciones isotérmicas de equilibrio de fases coherentes en el sistema Fe-Al-V.
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| Parén;:etrb - [kJ/mol] | Parén:letro ] [ki/mol] 1
o N -8,813 vy 0,161
® -1,908 @AV A 5,958
o, -3,093 @MV VY -3,765
o, -4,139 () FEEEAY. -5,412
oMY -0,499 @ PN 1,052
oMY 8,590 @ AVE 1004

@ FeAIFeA 0,011 @AVAR 3,009 !
@ FeAAA 2,073 @YV e 0,829
FeY ey 1,220 @V VA 2,487

L

Tabla 1.2 Pardmetros energéticos calculados para el sistema Fe-Al-V.

1.7 OBIJETIVOS

El objetivo general de este trabajo de investigacion ha sido disefar y caracterizar una aleacion
ferritica base Fe-Al, que logre su endurecimiento por precipitacion coherente de una fase tipo
Heusler de composicidn Fe;AlV.

Estudios para mejorar la resistencia en termofluencia de las aleaciones base Fe-Al por arriba de
600 °C han mostrado que el mejor método es la precipitacion coherente. Sin embargo, no se
ha conseguido simultdneamente mejorar la ductilidad por debajo de 750 °C. Los antecedentes
de la literatura muestran principalmente resultados en los sistemas Fe-Al-Nb y Fe-Al-Ti. Las
capacidades del sistema Fe-Al-V han sido relativamente poco investigadas.

El estudio se caracteriza por cuatro dreas de investigacién. La primera involucra una
investigacion semiempirica sobre el equilibrio de fases en el rincédn rico en hierro del sistema
ternario Fe-Al-V para definir las aleaciones mas adecuadas con los objetivos. La segunda drea
se centra en la caracterizacion de las transformaciones de fases de las aleaciones utilizando
calorimetria diferencial de barrido. En tercer lugar se utiliza Microscopia Electronica de
Transmisién (TEM) para observacién de la microestructura en las aleaciones tratadas
térmicamente, con el fin de comprobar los equilibrios de fases deducidos a partir de los
estudios de las dos primeras areas. Finalmente, en ultima instancia se caracteriza la dureza
aportada por la precipitacién coherente Fe,AlV.

Un conocimiento previo, aunque limitado, del diagrama de fases de equilibrio es necesario
para intentar obtener una aleacidn con determinadas caracteristicas. Utilizamos entonces una
mezcla de informacién proveniente de resultados experimentales aportados por otros
investigadores y célculos tedricos propios.

La calorimetria diferencial de barrido permite detectar temperaturas de transformaciones de
fases, esto reduce significativamente la cantidad de ensayos isotérmicos ya que de no utilizar
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esta técnica la metodologia alternativa es realizar multiples tratamientos térmicos en
temperaturas progresivas hasta observar por microscopia transformaciones en la
microestructura.

La observacion por TEM para caracterizar las transformaciones orden-desorden y precipitacion
coherente es una herramienta fundamental, ya que los bordes de anti-fase y precipitados
nanomeétricos solo pueden visualizarse con esta técnica.
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2 TECNICAS EXPERIMENTALES

2.1 FUSION DE ALEACIONES

Las aleaciones se fabricaron con metales de las siguientes purezas: Fe 99,97%, Al 99,99% y V
99,7%. Cada componente fue pesado en una balanza Mettler AE240 (precision +0,00001g). En
el capitulo 3 se describen las aleaciones y composiciones realizadas.

Para conseguir una buena fusion es necesario que cada metal de la aleacién sea previamente
decapado. Esto es una limpieza superficial donde se remueven oOxidos y suciedad del metal. En
la Tabla 2.1 se encuentran los reactivos empleados para el decapado y su tiempo aproximado
de aplicacion [46].

Metales Ct)_mpos;i_cién de la solucién Tiempo [S]

HC| (Concentrado) 50mL

| Fe 60

. H,0 50mL

' NaOH 10g

I Al 40

H,0 100mL

HCI (Concentrado) 30

|

| v HNO; (Concentrado) 15 50

| HF (48%) 30

Tabla 2.1 Reactivos para decapado de metales (Utilizados a temperatura ambiente)

Las aleaciones se fundieron en un horno eléctrico de arco con electrodo no consumible de
tungsteno, con crisol de Cobre refrigerado por agua y bajo atmosfera de Argdn. Para absorber
el oxigeno que hubiera podido quedar en la camara del horno se fundieron previamente
virutas de Titanio. El procedimiento para realizar la fusidn es el siguiente: Se hace una primera
fusion, luego se rota el material dentro del horno y se refunde, esta operacion se repite tres
veces.

2.2 TRATAMIENTOS TERMICOS

Definimos tres tipos de tratamientos térmicos que denominamos de la siguiente manera:
homogeneizacidn, solubilizacidn y envejecimiento.

El tratamiento de homogeneizacion consiste en la exposicion de las aleaciones fundidas a altas
temperaturas durante un periodo prolongado para generar homogeneidad de composicion, el
enfriamiento posterior es lento.

El tratamiento de solubilizacién se aplica posteriormente al de homogeneizacion, consiste en
la exposicién de las aleaciones a una temperatura donde se supone existe fase unicay durante
un periodo suficientemente largo como para asegurar la estabilidad de esa fase, el
enfriamiento posterior es por templado en agua.

El tratamiento de envejecimiento se aplica posteriormente al de solubilizacién, consiste en la
exposicion de las aleaciones a una temperatura donde pueden coexistir varias fases y durante
un periodo suficientemente largo como para asegurar que esas fases se hagan detectables
(aungue este tiempo no asegura alcanzar el equilibrio termodinamico de las mismas), el
enfriamiento posterior es por templado en agua.
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En la Figura 2.1 se muestran esquematicamente los tres tratamientos térmicos.

Temp [°C]

4 Homogeneizacian
1200 Solubilizacién

{{
/7

1000

800 Envejecimiento

600

400

200

|

O— e — e T » Tiempo

Figura 2.1 Esquema de los tratamientos térmicos

2.2.1 Homogeneizacion

El horno de homogeneizacion posee una camara horizontal calefaccionada por resistencias

eléctricas. En la Figura 2.2 se observa el horno empleado.

Figura 2.2 (a) Horno de homogeneizacion. (b) Detalle del ingreso de muestras horno.
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Las aleaciones se encapsularon para el tratamiento térmico de homogeneizacion. El encapsula-
do evita la oxidacion durante el tratamiento en el horno. La técnica empleada para el
encapsulado fue la siguiente:
a) Sellado de un extremo del tubo de cuarzo
b) Del lado sellado del tubo se agregd una extension de cuarzo para poder manipular el
tubo dentro del horno.
¢) Colocacion de los botones (aleaciones) a tratar en el tubo de cuarzo. Para evitar que
los botones se contaminaran con cuarzo durante el tratamiento térmico, previamente se
los envolvié con Tantalio (Figura 2.3a).
d) Se hizo vacio en el tubo de cuarzo.
e) Se agregd argén en el tubo. Aqui la presion de argdn dentro del tubo es muy
importante, ya que al elevar la temperatura en el horno, el cuarzo puede ablandarse e
inflarse o contraerse si la presion no es la correcta. Por lo tanto, se calculd la presion del
gas para que a la temperatura del tratamiento la presion igualara a la atmosférica,
evitando un cambio de volumen y deformacion del tubo.
El calculo se realizd con la Ley de Gay-Lussac (V=cte):
La presion del gas a temperatura ambiente se calculd como Platm]=T.mpiene/ T
f) Sellado del tubo de cuarzo (Figura 2.3b).

Botones encapsulados en Ta

Tubo de cuarzo

Extension de cuarzo

Figura 2.3 (a) Botones encapsulades en Tantalio (b) Tubo de cuarzo para homogeneizar
térmicamente.

2.2.2 Solubilizacién y envejecimiento

Los tratamientos térmicos de solubilizacién y envejecimiento se realizaron con un horno de
caida vertical calefaccionado por resistencias eléctricas (ver Figura 2.4). Se mantuvo el ingreso
de un caudal constante de argdn para evitar el ingreso de aire y asegurar una atmasfera inerte.
El botén de aleacion se coloca en una canasta de Tantalio sostenida por un alambre de
Kanthal. Para enfriar rapidamente los botones luego del tratamiento, se abre la tapa inferior
del horno y se libera el alambre sostén de la canasta de Tantalio, cayendo ésta por gravedad a
un recipiente con agua.
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Tapa superior

Termocupla
Alambre de Kanthal

Resistencias

Conasta de Ta

Botdn de aleacion

Recipiente con agua

Figura 2.4 Horno de solubilizacion y envejecimiento

2.3 CARACTERIZACION MICROESTRUCTURAL

2.3.1 Microsonda electrénica

Se generaron perfiles de composicion con analisis de microsonda electronica (EMPA) utilizando
un equipo CAMECA SX50 sobre las aleaciones fundidas y homogeneizadas.
La preparacion superficial de las aleaciones se realizo cortando los botones por la mitad, la

superficie del corte de una de las mitades se dedicé a las mediciones de composicién puliendo
con sucesivos papeles esmeriles de tamafo de grano decreciente (220 a 600) y finalmente
pasta de diamantede 5a 1 um.

La corriente y tension de aceleracion del haz se fijo en 20 kV y 20 nA, respectivamente. En
estas condiciones el volumen de interaccion del haz de electrones estimado es de 1a 2 pm®. La
calibracion del instrumento se verifico contra muestras de los materiales puros como
estandares.

2.3.2 Microscopia Optica y microscopia electrénica de barrido (SEM)

Las mitades de los botones utilizados para mediciones de composicion fueron usados también
para las observaciones de microscopia optica y microscopia electrénica de barrido (SEM). Para
ello se pulieron nuevamente con papeles esmeriles desde 220 a 600 y luego con pafos con
pasta de diamante de 5 a 1um.
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Para revelado de la microestructura se ha utilizd ataque quimico con 68% glicerina, 16% HF y
16% HNOs. Los tiempos de aplicacion variaron entre 35 y 70 segundos.
Las microscopias opticas fueron realizadas en un equipo Olympus BX60M, con camara CCD
NOVA D3-01, mientras que para las observaciones SEM se emplearon dos equipos:

a) Quanta 200 Philips

b) Inspect F50 Philips, con Espectroscopia de Energia Dispersiva (EDS) EDAX Apollo XP
Las imagenes SEM se realizaron con detector de electrones secundarios.

2.3.3 Microscopia electrénica de transmision (TEM)

Las muestras se examinaron en un microscopio electronico de transmision (TEM) Phillips
CM200 con un voltaje de aceleracion de 160kV y una longitud de camara de 840mm. Se utilizo
un porta muestra de doble inclinacion.

Las muestras para observaciones de TEM deben tener espesores nanomeétricos, éstas se
denominan laminas delgadas. A continuacion se describe la técnica de preparacion empleada
en esta Tesis.

Preparacion de laminas delgadas

Las laminas delgadas suelen ser circulos de 3mm de diametro y con espesares que varian entre
decenas a cientos de micrones, en su centro se adelgazan con pulido electrolitico hasta
conseguir espesores nanométricos. Este pequefio espesor es necesario para que el
microscopio electronico de transmision logre atravesar la muestra con un haz de electrones y
obtener una imagen de la misma.

A continuacion se detalla en cinco pasos, el procedimiento empleado para la obtencion de
laminas delgadas a partir de los botones fundidos y tratados térmicamente.

Paso 1: Corte de laminas gruesas

Se cortaron laminas de 500um de espesor a partir de los botones fundidos y tratados
térmicamente mediante una maquina de electroerosion cuya fotografia puede observarse en
la Figura 2.5. Para sujetar los botones para el corte fue necesario pegarlos a una base,
utilizando cianoacrilato, y lijando previamente el lado plano de los botones para reducir su
rugosidad. La sujecion del botén se ilustra en la Figura 2.6. Dado que el adhesivo es aislante
eléctrico, se agregd un conductor entre la base y el boton, de lo contrario se perderia el
contacto eléctrico entre la muestra y la herramienta de corte, evitando la descarga de
electroerosion.

Figura 2.5 Maquina de electroerosion

27



Cortes a reolizar
Boton

Figura 2.6 Esquema y fotografia de sujecion del botén para realizar cortes de electroerosion. El
botdn se pega en voladizo, para que el electrodo no alcance la base de apoyo.

Los parametros de trabajo en la maquina de electroerosion para el corte de laminas gruesas se
detallan en la Tabla 2.2. Una vez terminados los cortes se despegd cada botdn sumergiéndolo
algunas horas en acetona.

Maquina de
| electqroerosién senvormetsvD ‘
Generador CT Electromecanica srl D125E .
Electrodo Chapa de cobre 400um de espesor
Llave tiempo de trabajo 1.5
Llave rotativa tiempo de trabajo 5
Llave rotativa tiempo de pausa 3 '
Parametros Llave rotativa de potencia 7
de trabajo Potenciometro control reaccion servo* 70%
Potenciometro distancia electrodo pieza (GAP)* 90% |
Potenciometro intervalos de lavado™ 80%
Potenciometro tiempo erosion* 120%
. Tiempo de corte 12 minutos

*Los potenciémetros alcanzan 150% de la escala indicada en el tablero de control

Tabla 2.2 Caracteristicas del corte por electroerosion

En los cortes de laminas por electroerosion se produce un efecto que complica la operacion.
Casi al finalizar el corte, la ldmina tiende a cerrar el corte. Entonces la madquina de
electroerosién retira el electrodo e inicia nuevamente el corte sobre el material de la [amina
que se interpuso en el lugar del primer corte. El resultado es una prolongacion excesiva del
tiempo de corte y obtencién de una lamina de seccién triangular, es decir con 500um en la
base y afilada en la parte superior (Figura 2.7).

Esto se resolvié deteniendo la maquina de electroerosion cuando retrocedia el electrodo y
finalizando el corte en una maquina con disco de diamante.
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Electrodo

Botdn

(a) (b) (c)

Figura 2.7 Secuencia de pasos del efecto negativo generado en el corte de laminas por
electroerosion. (a) Proceso de corte normal, (b) Cierre del corte, (c) Finalizacion del corte
defectuoso.

Paso 2: Pulido de laminas

Cada lamina de 500 um se peg6 con cianoacrilato a una base metalica y se pulié una de sus
caras con papeles esmeriles hasta 600. Asi preparada, cada base metalica se coloco en la
maquina de electroerosion para realizar la operacion siguiente (Figura 2.8).

Figura 2.8 Lamina para pulir

Paso 3: Maquinado de canales circulares

Se colocé en la méquina de electroerosion la base metdlica con la lIdmina pegada y pulida
segun el paso 2. Empleando un electrodo tubular de cobre se realizaron canales circulares
hasta la mitad del espesor de la ldmina (250 um de profundidad), dejando circulos de 3mm de
diametro. Se realizaron la mayor cantidad posible de canales circulares sobre la ldmina
(aproximadamente 7 circulos). En la Figura 2.9 se representa el esquema y fotografia de esta
operacién. Para evitar que el adhesivo aislara eléctricamente la base y I3 lamina se coloco
como conductor una chapa de cobre entre ambos.
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Ldmina
Adhesivo
Chapa de cobre

Base Metdlica

Ldmina
Chapa de cobre

Canales circulares
Base Metdlica

(b)

Figura 2.9 (o) Vista lateral de lamina pegada en base metdlica. (b) Vista superior de lamina con
7 canales circulares sobre la base metdlica. (c) Fotografia de la lamina con canales circulares.

Los parametros de trabajo en la maquina de electroerosién para el maquinado de los canales
circulares realizados por electroerosion se detallan en la Tabla 2.3. Una vez terminados los
cortes se despego cada lamina de la base sumergiéndola algunas horas en acetona.

Msqisne de Servomet SMD |
electroerosion
Generador CT Electromecanica srl D125E
Electrodo De cobre tubular, @int. 3mm @ext. 4,2mm
Llave tiempo de trabajo 1.0
Llave rotativa tiempo de trabajo 3
Llave rotativa tiempo de pausa 4
Parametros Llave rotativa de potencia 5
de trabajo Potenciometro control reaccion servo* 50%
Potenciometro distancia electrodo pieza (GAP)* 90%
Potenciometro intervalos de lavado* 80%
Potencidmetra tiempo erosidn* 120%
Tiempo de perforado 45 segundos

*Los putenciémetrt;s alcanzan 150% de la escala indicada en el tablero de control
Tabla 2.3 Caracteristicas de electroerosion de canales circulares.

Paso 4: Obtencion de los discos

Obtenida la lamina de 500 pum con canales circulares de 250 um, se procedié a pegarla con
cianoacrilato a un tornillén. El tornillén es un dispositivo con una base para pulido y permite
asomar o retirar la muestra tanto como material se desee eliminar mediante un tornillo
calibrado. El lado de la lamina que se pegd al tornillén fue la cara que posee los canales
circulares ver Figura 2.10a. De este modo, los canales quedan ocultos, y recién se empezaron a
visualizar al alcanzar la lamina un espesor de 250 um. El lijado se continud hasta espesores de
150 um (Figura 2.10b), incluyendo el espesor del pegamento que en algunos casos alcanzaba
los 20 um. Los espesores se fueron verificando mediante un comparador. El pulido final se
realizo con lija 600. Luego se coloco el tornillon en acetona y se despegaron todos los discos.
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Figura 2.10 Tornillén. (a) Lamina de 500um. (b) Lamina de 150um

Paso 5: Obtencion de la lamina delgada por adelgazamiento electrolitico

En esta operacion se empled una maquina automatica de adelgazado electrolitico. La técnica
consiste en aplicar un potencial eléctrico a la muestra de 3mm de diametro y disparar en
ambos centros de sus caras un chorro de electrolito. De esta forma si las condiciones y el
electrolito son adecuadas comienza el pulido simultédneamente en ambos lados de la muestra.
El pulido va removiendo mayor material en el centro de la muestra hasta llegar al punto de
perforarla, aqui la maquina mediante luz infrarroja detecta la perforacion y detiene el pulido.
El potencial aplicado en el pulido debié determinarse para las muestras de esta tesis dado que
la relacion (curva caracteristica) corriente-tension es funcién del material a pulir, del electrolito
y de la temperatura. El grafico corriente-tension exhibe cominmente un pico y luego una
meseta de corriente en la zona que se considera apta para lograr un buen pulido electrolitico.
El equipo utilizado para el adelgazado electrolitico fue Tenupol-5 de la empresa Struers. El
electrolito y temperatura utilizada para el pulido se selecciond de [20]. Alli se recomienda
emplear 67% metanol + 33% Acido Nitrico en temperaturas de -30 a -20°C, aunque se
obtuvieron mejores resultados entre -30 y -28°C. En este caso los valores de tensién en la
meseta variaron entre 5 y 10 V (ver Figura 2.11).

Las laminas delgadas extraidas de la maquina se limpiaron en etanol se secaron con papel libre
de pelusa, y se guardaron en un portaprobetas almacenado al vacio hasta ser observadas en el
TEM.

?, FOLISH
E. F?'.H}L TRGE
RE-SCAN

=

Figura 2.11 Grdficos obtenidos en el equipo de adelgazado electrolitico (a) Grdfico Corriente-
Tension. (b) Parametros del proceso.

31



Técnicas de observacion TEM

En esta Tesis las observaciones por TEM se realizaron sobre muestras que podian presentar
fases con las siguientes estructuras: A2, B2 y L2,. Dado que la estructura L2; es una
superestructura, su red reciproca contiene todas las difracciones de B2 y A2. En la Figura 2.12
se puede observar que para la orientacion [011] el patrén de difraccion (DP) de la estructura
B2 es similar al de A2, pero con mas difracciones. De igual forma, el DP de L2, contiene todas
las difracciones de B2 y otras mas.

& n‘i 21.1 é : o‘? 111 zfi
200 100 200
@ ® @ @ . & . ®
® ® ® @ . @ . °
(a) (b)
s = ¥ W %
. ® "
200 400
® . ® ¢ ®
- [ ] [ ] -
® . ® . [
(c)

Figura 2.12 Patrones de difraccion con eje de zona [011], (se indican con colores las
coincidencias entre estructuras). a) Estructura A2, b) Estructura B2, c) Estructura L2,

En estas aleaciones existen dos transformaciones de orden que generan bordes de antifase
(APBs). El TEM permite distinguirlos mediante |a técnica de campo oscuro (DF) en determina-
das direcciones. La primera es la transformacion de segundo orden A2->B2, evidenciada por
APBs que pueden observarse sobre la fase B2 tomando como generadoras de DF las
direcciones de color azul de la Figura 2.12. La otra transformacién también de segundo orden
es la B2=>L2,, siendo las direcciones que contrastan estos APBs las marcadas de color rojo
sobre la Figura 2.12.

Es conocido que para las estructuras en estudio las mejores condiciones de contraste se
obtienen con el eje de zona [011] [48]. En otras direcciones como por ejemplo la [111], los DP
de las tres estructuras (A2, B2 y L2,) son iguales, imposibilitando aislar fases mediante campos
oscuros. Por estas razones, las observaciones de TEM se realizaron sobre el eje de zona [011].
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La probabilidad de que la normal a la [amina delgada resulte paralela al eje de zona [011] es
muy baja por lo tanto fue necesario rotar la muestra para alinear el eje de zona [011] con el
haz de electrones del microscopio.

La Figura 2.13 muestra una proyeccién estereografica de un cristal cibico con eje de zona
[001]. Seleccionando el triangulo estereografico estandar que une las direcciones [001], [101] y
[111] se tiene al menos una direccion de cada familia de direcciones existentes, ya que
permutando y cambiando de signo cualquier indice de las direcciones contenidas en esta
figura podemos obtener cualquier otra direccién equivalente.

La Figura 2.14 muestra el triangulo elemental marcado en la Figura 2.13 junto con los patrones
de difraccion (DP) obtenidos sobre una muestra de aleacion fundida y tratada en esta Tesis.
Cada uno de los DP se obtuvo siguiendo las lineas de Kikuchi [50] hasta llegar al plano deseado
[101]. Este diagrama es interesante porque ayuda al operador a reconocer rapidamente el
plano mas cercano a la normal de la muestra y el camino que debe seguir para orientar la
muestra con direccion [101].

100

Figura 2.13 Proyeccion estereogrdfica de una estructura cubica normal a la direccion [001], [50]
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[103]

[102]

Figura 2.14 Patrones de difraccion (DP) obtenidos al orientar la muestra siguiendo lineas de
Kikuchi hasta alcanzar la direccion [101].
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El software empleado para indexar los patrones de difraccion es: jems V3.7624U2012 [51].

2.3.4 Réplicas extractivas

Este método permite separar carburos de su matriz metalica para un analisis aislado. A
continuacién se detallan los pasos empleados para obtencion de las réplicas extractivas:

a) Preparacion metalogrdfica y primer ataque quimico.
La técnica utilizada para el pulido y atague quimico de la muestra fue la misma que la
desarrollada en la seccion 2.3.2.

b) Evaporacion de grafito
Una pelicula de carbén amorfo se depositd sobre la superficie atacada de la muestra
utilizando una maquina metalizadora marca Edwards modelo Speedi Vac 12E6/1229.
La operacién se efectud con presion de 6x10°mmHg y realizando tres descargas
eléctricas entre los electrodos de grafito a maxima tension.

c) Corte de la pelicula de grafito.
Con un bisturi se realizé un cuadriculado de 2x2mm en toda el area cubierta por
grafito.

d) Ataque quimico selectivo
En este paso se atacd quimicamente la matriz y no los carburos, logrando el
desprendimiento de la pelicula de grafito junto con los carburos. A medida que se
atacaba la matriz las peliculas de 2x2mm se iban enrollando, hasta finalmente quedar
sueltas.
El ataque se realizé con 4% HNO; 96% Etanol, las primeras peliculas se desprendieron
alas 2hs.

e) Acondicionamiento de las peliculas de carbono
Las peliculas de carbono desprendidas se sumergieron en etanol para enjuagar el
acido. Para desenrollar las peliculas se las sumergié en agua y automaticamente se
extendieron. Las peliculas sumergidas en el agua se levantaron con una grilla de Cu de
malla 200 y 3mm de diametro. Cada pelicula de carbono quedé fuertemente adherida
a la grilla de Cu, permitiendo manipularla facilmente.

2.3.5 Microdureza

Las mediciones de microdureza Vickers se realizaron con un equipo Leitz. El rango de cargas
utilizado fue entre 100 y 200g.

La preparacion de la superficie de medicion se realizdo por pulido mecanico con papeles
esmeriles y luego con pasta de diamante de 5um.

2.4 CALORIMETRIA DIFERENCIAL DE BARRIDO (DSC)

El equipo empleado es un LABSYS evo, se utilizé con Ar (99.999%) con flujo de 25 mL/min.
Previamente al inicio del ensayo se realizo vacio de la camara durante 10 minutos y luego 10
minutos adicionales con circulacion de Ar.
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Las muestras medidas con DSC, se obtuvieron de las aleaciones homogeneizadas
térmicamente. Fueron cortadas por electroerosién en cilindros de 3mm de didmetro (detalles
del corte Tabla 2.3), cuyos pesos varian entre 40 y 90mg.

La técnica que se utilizé para definir las temperaturas de transformacion tanto exotérmicas
como endotérmicas fue tomando el punto inicial donde se detecta la influencia térmica de las
transformaciones. Como este inicio suele tener una curvatura compleja para designar un
punto, se lo definio como la interseccion de dos tangentes aplicadas a la curva DSC antes y
luego de iniciada la transformacion.,
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3 RESULTADOS Y DISCUSION

3.1 CRITERIO DE SELECCION DE ALEACIONES

Como se mencioné en la Introduccién, el enfoque de esta investigacion es sobre la
precipitacidon coherente de una fase tipo Heusler de composicién Fe,AlV en una matriz ferritica
base Fe-Al con el objetivo de disefiar una superaleacion. Para ello necesitamos identificar, en
el diagrama de equilibrio ternario Fe-Al-V, una zona de composiciones donde la temperatura
de solvus de la solucién sélida a-(Fe, Al, V) (A2) ocurra a la mayor temperatura posible
compatible con un amplio campo bifasico donde producir una elevada fraccion en volumen de
precipitacion de fase ordenada Fe,AlV (L2,). Estas dos condiciones determinardn la maxima
tensién y temperatura de uso.

La tarea de disefio mencionada puede ser ayudada significativamente por el célculo ab-initio
del diagrama de equilibrio ternario meta-estable de fases bcc en el sistema Fe-Al-V. Sin
embargo, esa ayuda serd de naturaleza cualitativa ya que, como informaron muchos autores
(por ejemplo [53] y las referencias en él), los célculos ab-initio dan buenos resultados en el
modelado de las caracteristicas cualitativas de los diagramas de fase (es decir, sus topologias)
pero sobreestiman la escala de temperatura del diagrama de fases experimental. Con esta idea
en mente, se extendio el estudio de los diagramas de fases en el sistema Fe-Al-V calculando
secciones isotérmicas entre 1000 y 1900K cada 100K utilizando el método de Variacién de
Cumulos con los pardmetros de interaccion de cumulos obtenidos en referencia [20]. Con esta
informacion disponible se inicié el proceso de seleccién de posibles composiciones para
obtener la superaleacion.

La adiciéon de Vanadio a las aleaciones binarias Fe-Al incrementan la temperatura de la
transicion de segundo orden B2/DO; (L2,) y expande el campo bifdsico (A2 + DO; (L2,))
[20],[31]. Entonces, la opcidn mas inmediata para la seleccién de las composiciones surgia
analizando secciones del diagrama a vanadio constante obtenidas por célculos ab-initio (ver
Figura 3.1). Alli se puede observar que efectivamente el incremento de la concentracién de
Vanadio aumenta la temperatura de solvus de la solucién sélida a-(Fe, Al, V) (A2) para una
dada fraccién en volumen de precipitados de la fase ordenada Fe,AlV (L2,), sin embargo esta
dltima estd limitada por la presencia de un campo de separacion de fases (B2 + L2,). Se buscé
entonces otra opcion en la seleccidn de aleaciones que eliminara esta limitacion.

Figura 3.1 Secciones con Vanadio constante, del diagrama de equilibrio ternario obtenido
mediante calculos ab-initio. a) 5%V b) 7%V ¢) 10%V
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La Figura 3.2 muestra la evolucidn de la linea divisoria de campos bifasicos (A2 + 12,) y (B2 +
L2,) para diversas secciones isotérmicas, ahi se observa que dicha linea se mantiene paralela a
la direccion que une el vértice de Fe puro y la composicion estequiométrica del compuesto
Fe,AlV (linea indicada en color gris sobre la misma figura, de composicién Fe, ., Al, V,). Debido
a esta propiedad, cualquier seccién vertical del diagrama de equilibrio paralela a esta direccion
mostrard una linea divisoria de campos bifésicos (A2 + L2,) y (B2 + L2,) paralela al eje de las
abscisas, es decir, a temperatura constante. Ademas, el campo bifasico (B2 + L2,) estara
ubicado a temperaturas mas altas que el campo bifasico (A2 + 12;). La maxima temperatura de
solvus de la solucidn sélida a-(Fe, Al, V) (A2) junto con la linea divisora de campos bifésicos,
van incrementdndose en temperaturas al elevar también las secciones isotérmicas (como se
observa en la Figura 3.2 desde 1000K hasta 1900K). Entonces, se selecciond para trabajar la
seccion Fey, Al V,, ya que ésta posee una elevada temperatura de solvus A2 junto con un
amplio campo bifésico (A2+ L2,). Esta seccion vertical se muestra en la Figura 3.3 donde se
pueden observar las caracteristicas arriba descriptas. Al seleccionar esta seccidn del diagrama
se adiciona la ventaja de que en todos los puntos los porcentajes de Al y V son coincidentes.

0.0 0.1 0,2 0.3 04 0,5
Xa

Figura 3.2 Superposicion de secciones isotérmicas (de 1000 a 1900K) del diagrama de equilibrio
ternario Fe-Al-V obtenido por cdlculos ab-initio. En linea gris se indica la composicion (Fe; ;x
AlVy). Arriba a la izquierda se tiene la seccion isotérmica de 1500K.
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Figura 3.3 Seccion Fe,;x Aly Vy del diagrama ternario Fe-Al-V. Representando con X al
porcentaje atomico de vanadio. Se incluyen los cdlculos ab-initio y datos experimentales [31].

En la Figura 3.3 se agregaron los resultados experimentales informados en referencia [31] por
dos motivos. Primero, para mostrar que hay una diferencia topoldgica importante en altas
temperaturas: el campo de fase Unica B2 y el campo bifasico (B2 + L2,) no son mencionados
por los autores aun cuando ellos realizaron tratamientos térmicos de homogeneizacion a
1623K. Segundo, para mostrar la sobreestimacion en la escala de temperaturas del célculo ab-
initio.

Considerando los datos experimentales y los calculos ab-initio, se generd una seccion
hipotética Fe,;, Al, V, (Figura 3.4). Se decidid investigar cuatro aleaciones pertenecientes a
dicha seccidn identificadas con las letras A, B, Cy D, su ubicacién puede observarse en la Figura
3.4, y sus composiciones nominales se indican en la Tabla 3.1. Si uno tiene en cuenta sélo los
antecedentes experimentales, la eleccion de estas composiciones puede verse como una
exploracion de la fraccidon en volumen del precipitado Fe,AlV envejecido en el rango de 923 a
1023K o también como una exploracion del campo bifasico (A2 + L2,) fuera del rango
informado. Si agregamos a esto las predicciones del calculo tedrico, entonces, las aleaciones A
y B permiten adicionar informacion sobre las fases de alta temperatura y su implicancia en la
formacion de los precipitados a menores temperaturas.
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Figura 3.4 Seccidn hipotética Fe, ,xAlx Vx (A, B, Cy D representan las 4 aleaciones en estudio).

) X ‘;E_até_micn
Aleaciones
Fe Al Vv
A 70 15 15
B 74 13 13
C 80 10 10
D 84 8 8

Tabla 3.1 Aleaciones seleccionadas para el rrabajd expgme:nfai

Finalmente, la Tabla 3.2 muestra los pesos de los elementos base para cada aleacion, la

composicion atomica de las aleaciones a fundir (calculada a partir de los pesos de los

materiales puros) y el peso resultante del lingote a fundir para cada una de las aleaciones

seleccionadas.

= Pesos de cada elemento [g] % atémico Peso total
Aleacion I
| Fe | A v Fe ) s D S
A 9,23814 0,95693 | 1,80579 69,994 15,007 14,999 12,00086
B 9,63776 0,81792 @ 1,54457 74,000 12,999 13,001 12,00025
C 10,21816 0,61697 1,16531 80,000 9,998 10,002 12,00044
D 10,59240 0,48712 0,92036 84,002 7,996 8,002 11,99988

Tabla 3.2 Pesos y porcentaje atomico de las aleaciones.

40



3.2 TRATAMIENTOS TERMICOS DE ACONDICIONAMIENTO

3.2.1 Homogeneizacion

Para definir la temperatura y el tiempo del tratamiento de homogeneizacion se tomaron como
base los paréametros de los tratamientos térmicos realizados por los autores de referencia [31],
esto es 1623K durante 3hs,
Los equipos utilizados para homogeneizar aleaciones metalicas bajo atmosfera inerte
requieren un encapsulado en cuarzo. El cuarzo tiene un limite de 1423K que no es aconsejable
alcanzar en tratamientos prolongados. Para alejarnos de esa temperatura limite se fijé una
temperatura de homogeneizacion de 1373K.
Si se admite que tanto para 1623K como para 1373K la aleacién se ubica dentro del campo
monofasico A2, entonces la homogeneizacion a 1373K puede tener el mismo efecto que a
1623K si los caminos cuadraticos medios de los tres elementos son similares en ambas
temperaturas.
La Tabla 3.3 muestra los coeficientes de difusion de los tres elementos de la aleacion en una
matriz de Fe bcc a las temperaturas mencionadas. Los calculos fueron realizados con la
ecuacion (1) de Arrhenius [47] tomando los valores de las constantes Dy y Qg de referencia
[49].

D=Doexp(-Qy/RT) (1)

Donde R es la constante de los gases ideales. Mientras que el camino cuadratico medio se
calculd con la ley de Einstein [47], ecuacion (2):

x = (D.t)"? (2)

La dltima columna a la derecha en la Tabla 3.3 muestra el tiempo necesario para obtener el
mismo camino cuadratico medio para cada elemento a la temperatura de 1373K.

5 Q D [m? /s] | t1373 [s]

Flemento  m?/s]  [ii/mol K] 1623k | Te1373K | P L e R Xs625= X1s73
Fe | 0021 283 1,66E-11 3,65E-13 10800 0,000427 490538

Al 000018 228  082E-11 377E13 10800 0,000298 234548
V00124 274  186E-11 461E-13 10800 0,000449 436454

Tabla 3.3 Coeficientes de difusion y tiempos sobre una matriz ferritica, para reproducir los
caminos cuadrdticos medios del tratamiento de homogeneizacion realizado en [31].

Se puede observar que a 1373K el Fe es el elemento que necesita mayor tiempo para alcanzar
la difusién deseada (5,67 dias), por lo tanto ese tiempo se selecciona para el tratamiento de
homogeneizacion.

En la Tabla 3.4 se exponen los caminos cuadrdticos medios de cada elemento para la
temperatura y tiempo de homogeneizacion seleccionadas. Se puede apreciar que los tres
valores son mas cercanos que en el tratamiento aplicado en [31] (Tabla 3.3). Resumiendo, al
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modificar las condiciones de homogeneizacion se logré que la diferencia de caminos
cuadraticos medios entre Fe y Al se reduzca de 30% a 1,4%.

T=1373K Fe Al - Vv
t [Dias] X [mm] X [mm)] X [mm]
5,67 0,42605 0,43209 0,47825

Tabla 3.4 Caminos cuadrdticos medios para la temperatura y tiempo seleccionados en el
tratamiento de homogeneizacion.

Luego del tratamiento de homogeneizacion se verificd la composicién y su homogeneidad
mediante Microsonda Electrdnica (EMPA). Las mediciones se realizaron en lineas rectas de 20
mediciones con separaciones de 1 pm. Para cada muestra se realizaron 2 lineas en distintos
sectores y luego se promediaron los datos obtenidos. La Tabla 3.5 muestra los valores
obtenidos. El desvio estandar en la medicion de la composicion de cada elemento se mantiene
estable en cada aleacion a excepcidn del Fe y Al en |a aleacidn C.

Comparando los valores medidos (Tabla 3.5) con los valores calculados (Tabla 3.2) de la
composicion de cada aleacion se obtienen diferencias entre 0,05 y 0,65%, es decir, del orden
del desvio estandar de las mediciones.

' Promedio [%at] " Desviacion Estandar [%at] |
Aleacion | i !
| Fe Al V. . ke A RN
A 70,32 15,25 14,39 0,61 0,70 0,22
B 74,64 1207 12,58 0,76 0,84 0,20
C 80,40 9,84 9,76 1,21, 1,31 0,18
D 84,05 8,29 7,65 0,77 0,77 0,20

Tabla 3.5 Medicion de composicion mediante EMPA en aleaciones homogeneizadas.

Posteriormente al tratamiento de homogenizacion las 4 aleaciones presentaron granos
columnares con una distribucién fina y uniforme de carburos de vanadio (ver Figura 3.5). La
morfologia de los carburos puede observarse en la micrografia SEM Figura 3.6. La
caracterizacion de los carburos de vanadio mediante técnicas EDS sobre réplicas extractivas y
observaciones SEM y TEM se describen en el Apéndice A. La formacién de estos carburos es
inevitable ya que el vanadio es un elemento altamente formador de carburos y el carbono es
aportado por las impurezas del hierro [52]. El intento de caracterizar estos carburos por
difraccion de rayos X utilizando detectores de alta resolucion fracaso debido a la baja fraccion
en volumen de éstos.

En este punto, hay que aclarar que de existir la precipitacion de fase L2, los tamafos de estos
precipitados serén de décimas de nanémetros, no distinguibles mediante microscopia éptica 6
SEM.
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Figura 3.5 Micrografias a 50X de las aleaciones homogeneizadas A, B, Cy D

Figura 3.6 Imagen SEM con electrones secundarios (aleacion B homogeneizada y atacada
quimicamente).
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3.2.2 Solubilizacién

Este tratamiento térmico se realizdé en forma posterior al de homogeneizacion sobre las
mismas muestras, con el objetivo de obtener una estructura monofésica en las aleaciones,
evitando la formacion de precipitados, a diferencia de los tratamientos de envejecimiento que
posteriormente buscaran la precipitacion en distintas temperaturas. Por lo tanto la
temperatura a la cual se debe hacer la solubilizacién es donde se tenga una unica fase. Por
limitaciones del horno y analizando el diagrama experimental de la Figura 3.3 se selecciond
1373K como temperatura de solubilizacién y un tiempo de 2hs, suponiendo que alli se tiene
para las cuatro aleaciones (A, B, C y D) una unica fase A2. Esta hipdtesis se verifico en esta
Tesis utilizando varias técnicas experimentales, como puede observarse en los parrafos
siguientes.

El tiempo de 2hs se asume como suficiente para la disolucién de precipitados que hubieran
podido formarse durante el enfriamiento después del tratamiento de homogeneizacion.

Se busco elevar la velocidad de enfriamiento respecto del tratamiento de homogeneizacion
para optimizar la retencion de estructuras presentes en altas temperaturas. Para ello se utilizo
un horno vertical que posibilita el enfriamiento en agua.

Se observaron mediante microscopia optica las 4 aleaciones solubilizadas térmicamente. La
morfologia de granos y carburos de vanadio no sufrié cambios apreciables respecto de aquella
observada previamente en el tratamiento de homogeneizacion.

3.2.3 Microdureza en funcién de la composicion

Se utilizé microdureza como método simple para comparar diferencias generadas por las
distintas velocidades de enfriamiento de los tratamientos de homogeneizacion y solubilizacion.
Es un método indirecto que permite construir una hipdtesis sobre la microestructura
resultante antes de pasar a las observaciones por TEM.

En la Figura 3.7 se puede observar que no hay presencia de discontinuidades en las dos curvas
de microdureza. También se distingue una caida de la microdureza por la mayor velocidad de
enfriamiento del tratamiento de solubilizacién, acentuado al incrementar el porcentaje de
aleantes. Esto permite suponer que al enfriar mas rapido en el tratamiento de solubilizacion,
se redujo o elimind la precipitacion de la fase L2;. En particular, la microdureza en la aleacion
D (8%at V) no cambia al solubilizar, por lo tanto se puede pensar que no precipitd fase L2,
luego de la homogeneizacion. Recordando que los carburos de vanadio estan presentes en
todas las aleaciones luego de ambos tratamientos térmicos, no se puede adjudicar a su
formacion las modificaciones de dureza entre estos tratamientos térmicos.
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Figura 3.7 Microdureza en aleaciones antes y luego del tratamiento de solubilizacion.

3.3 TRANSFORMACIONES DE FASE

3.3.1 Analisis térmico en la seccion vertical Fe,.,x Aly Vx del diagrama Fe-Al-V

Planteados los equilibrios de fases en la seccion hipotética Fe, x Al Vy de Figura 3.4, fue
necesario para progresar en el disefio de la superaleacion, definir los rangos de composicion y
temperaturas estudiando la ocurrencia de las transformaciones de fase. Para este estudio se
pueden emplear técnicas como DSC, DTA, dilatometria, resistividad, etc. En este trabajo se
empled unicamente Calorimetria Diferencial de Barrido (DSC). Con esta técnica se intento
detectar las temperaturas a las cuales se producen cambios de fases para cada aleacion.
Posteriormente esta informacion fue complementada con observaciones de Microscopia
Electrénica de Transmision sobre los campos de fases obtenidos por tratamientos térmicos.

A continuacion discutimos los resultados del analisis por DSC de las 4 muestras partiando del
estado homogeneizado. Se eligio este estado ya que es el mas cercano al estado de equilibrio a
baja temperatura. Se analizaran en los 4 casos Unicamente las transformaciones durante su
calentamiento.

Antes de presentar los resultados es importante discutir cudl seria el comportamiento de las
muestras en el DSC para las transformaciones de la seccion hipotética Fey.,y Aly Vi (Figura 3.4)
de existir coincidencia con el diagrama real. Para ello nos ayudamos con la Figura 3.8 y de
conceptos termodinamicos obtenidos de [54], [14] y [55] en aleaciones similares. No
explicaremos la aleacion D ya que hipotéticamente posee iguales transformaciones que la C.
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Para nuestro sistema, la formacién de un precipitado de mayor orden cristalografico que su
matriz dara una transformacién exotérmica y su disolucién serd una transformacion
endotérmica. De igual manera las transformaciones de orden-desorden de segundo orden
seran exotérmicas al aumentar el orden y endotérmicas al reducir su ordenamiento.
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Figura 3.8 Nomenclatura de temperaturas de transicion de fase en la seccion hipotética Fe;.;x
Aly Vy para las aleaciones A, By C.

De acuerdo al diagrama hipotético, la aleacion A se encuentra en un campo bifasico donde la
matriz es de fase ordenada L2, y sus precipitados de fase desordenada A2. En su
calentamiento presentara una curva DSC hipotética con dos picos exotérmicos y uno
endotérmico como se ilustra en la Figura 3.9(a). El primer pico exotérmico se inicia a la
temperatura Ty, a la cual los precipitados de fase A2 se ordenan a fase B2, y posteriormente a
la temperatura T,4 estos se disuelven totalmente marcando el segundo pico exctérmico.
Finalmente, la muestra de fase Unica L2, reduce su ordenamiento a fase B2 a la temperatura
T dando lugar al pico endotérmico. De continuar el calentamiento de la muestra seria posible
encontrar un cuarto pico donde se desordenaria en fase A2, de forma equivalente a la
transformacion T3 de la muestra B.

Nuevamente de acuerdo al diagrama hipotético, la muestra B en su estado inicial se encuentra
en el mismo campo bifésico que el A, pero con una inversion de matriz y precipitados, esto es
una matriz desordenada A2 con precipitados ordenados L2,. Durante su calentamiento se
esperan tres picos en la curva DSC hipotética, uno exotérmico y dos endotérmicos, como lo
muestra la Figura 3.9(b). El pico exotérmico iniciado a la temperatura T, es consecuencia del
ordenamiento de la matriz A2 en B2, luego a la temperatura T, se completa la disolucién de
precipitados L2, apareciendo el primer pico endotérmico. Finalmente toda la muestra de fase
B2 se desordena en A2 a la temperatura T3 originando el segundo pico endotérmico.
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Finalmente y segin el mismo diagrama hipotético, la aleacion C, de manera mas simple
presentard en su hipotética curva DSC un unico pico endotérmico, Figura 3.9(c). El inicio del
pico indica la temperatura de solvus T, a la cual los precipitados de fase L2, se disuelven,
resultando un campo monofasico desordenado A2.
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=

-4—— Endo

' I
- .
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Figura 3.9 Curvas hipotéticas de calentamiento en DSC de las muestras A, B y C, con sus
correspondientes temperaturas de transformacion (indicadas en la Figura 3.8).

Definidos los comportamientos de las curvas hipotéticas DSC, continuamos con la presentacion
de los resultados del DSC y su interpretacion.

Para la aleacién A, podemos observar en la curva DSC de la Figura 3.10, la existencia de tres
transformaciones. La primera de 736°C exotérmica, la segunda endotérmica y la tercera con un
salto de linea de base donde se detecta un escalon y no un pico, dificultando definir su
implicancia térmica. En comparacion con lo esperado hipotéticamente de la aleacion A Figura
3.9(a), podemos distinguir la coincidencia del primer pico exotérmico pero no asi del segundo
pico a 789°C. Esta inversion que arroja un segundo pico endotérmico es semejente a lo
esperado en el analisis hipotético de la curva DSC de la Figura 3.9(b). Entonces oodemos
suponer que la aleacion A (15%V) en realidad posee las transformaciones de fase que
hipotéticamente adjudicamos a la aleacién B (Figura 3.8, transformaciones T18-T2a-Tas).

En la aleacién B se realizaron dos calentamientos con DSC a diferentes velocidades, ya que del
primero a 10°C/min no se distinguen adecuadamente las transformaciones, Figura 3.11. Se
puede apreciar que existe un primer pico exotérmico, un segundo pico endotérmico que se
solapa parcialmente al primero y un escalonamiento de la linea base a 873°C. Este
comportamiento coincide con la hipotética curva DSC Figura 3.9(b). Puede suponerse en
primera instancia que la aleacién B cruza los mismos campos de fases que la aleacion A, por la
similitud en los perfiles de las curvas DSC. Es destacable la similitud en temperaturas que
poseen los primeros picos de las aleaciones Ay B (736°C y 739°C respectivamente) ya que esto
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se asemeja a lo supuesto hipotéticamente como linea isotérmica divisoria de los dos campos

bifasicos, Figura 3.8 (T1s=Ta).
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Figura 3.11 Curva de calentamiento DSC aleacion B
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En la aleacién C, del ensayo DSC Figura 3.12, pueden apreciarse dos picos, uno exotérmico y
otro endotérmico muy superpuesto al primero, de forma semejante a lo ocurrido en la
aleacion B (Figura 3.9(b)). Suponemos entonces que la aleacién C también atraviesa el campo
bifasico (A2+L2,). Es notable como en esta aleacion se redujo la temperatura de separacion de
campos bifasicos (Tyc) respecto de los valores en las aleaciones A y B (Figura 3.8, Tyz=Tya). En
este caso no se distingue la tercera transformacion del tipo escalon observada en las
aleaciones A y B. Esto puede deberse a que a la velocidad del ensayo no sea apreciable,
sumado a que las tres transformaciones estan muy superpuestas.

En resumen, se encontré que las aleaciones A, By C presentan similitudes en los ensayos DSC.
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Figura 3.12 Curva de calentamiento DSC aleacion C

En la aleacién D, segun la seccidén hipotética Figura 3.8, es esperable hallar mediante DSC el
cruce de la linea solvus A2 de manera similar a la transformacién hipotética T, de la aleacion
C. Por lo tanto deberia registrarse con DSC un comportamiento similar al de la Figura 3.9(c). Al
realizar dicho ensayo no se registrd ningin cambio en el rango de temperaturas buscado. Se
repitio el ensayo con diversas velocidades de calentamiento y en ningun caso pudo apreciarse
dicha transformacion ni tampoco las asociadas al paso por el campo de dos fases (B2 + L2,)
registrado en las otras tres aleaciones. Se concluyé que no es posible registrar el cruce de la
linea solvus A2 utilizando la técnica DSC y que la aleacion D no atraviesa el campo de fase B2.

Dado que la aleacion D no muestra ninguna transicion de fase a bajas temperaturas, se
consideré de interés utilizarla para estudiar la estabilidad térmica de los carburos de vanadio
observados en todas las aleaciones estudiadas en esta Tesis. Los antecedentes de la literatura
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sobre los carburos en aceros al vanadio de baja aleacion indican temperaturas maximas de
900°C para la formacion ¢ disolucion de estos carburos en ferrita [56], [57]. Por lo tanto, se
realizaron varias curvas DSC sobre una muestra de la aleacién D a velocidades entre 10 y 80
°c/min en el rango 100 a 900°C. La Figura 3.13 muestra los resultados obtenidos. En todas las
curvas aparece un pico endotérmico cuya temperatura de pico aumenta cuando la velocidad
de calentamiento crece. El rango de temperaturas donde se observa esta transicion es 778 -
786 °C, estos valores acuerdan con los informados en referencia [57] mediante curvas TTT
obtenidas por dilatometria isotérmica en aleaciones Fe-0.28V-0.04C (% en peso). Una vez mas,
los resultados experimentales indican que es correcta la identificacién de los precipitados en
forma de placas como carburos de vanadio.
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Figura 3.13 Curva de calentamiento DSC aleacion D

3.3.2 Seleccion de tratamientos de envejecimiento

Los ensayos DSC realizados con las cuatro aleaciones permitieron redefinir le seccién
hipotética Fe, ;¢ Aly Vy. En la Figura 3.14 se muestra dicha seccidn con las transiciones de fase
registradas por DSC. Como se mencioné anteriormente, el DSC permite identificar
temperaturas donde ocurren transiciones de fase, pero sin complementar esto con otras
técnicas o informacién previa no es posible conocer cudles son las fases intervinientes. Por
este motivo se utilizé TEM para observar y confirmar los campos de fases de la seccién
hipotética Fey ¢ Alx V. Para obtener las muestras destinadas al TEM de las distintas zonas del
diagrama, se efecttan tratamientos térmicos de envejecimiento con un posterior enfriamiento
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en agua. El répido enfriamiento permite retener a temperatura ambiente parte de la
estructura generada en altas temperaturas durante el envejecimiento.
A continuacién se describe el criterio utilizado para definir las temperaturas de envejecimiento
de las aleaciones. En la Figura 3.14 se marcan sobre la seccion hipotética Fe. Al Vi los
tratamientos de envejecimiento planificados. Ademas de estos tratamientos, las cuatro
aleaciones fueron solubilizadas a 1100°C con enfriamiento en agua, este tratamiento previo
puede considerarse como un tratamiento de envejecimiento, permitiendo verificar por TEM
que las cuatro aleaciones se encuentran en el campo monofasico A2 a dicha temperatura.
Las aleaciones Ay B se envejecieron a tres temperaturas:
1. A 700°C 2hs, para obtener la precipitacion de L2, sobre la matriz A2 (Bifasico A2+L2,).
2. A 750°C 1hs, para confirmar el ordenamiento de la matriz a B2 (Bifasico B2+L2,).
3. A 900°C 1hs, para registrar en la aleacién A el campo monofasico B2 y en la aleacion B el
campo monofasico A2,
Se busco de esta manera confirmar por TEM las tres transformaciones y los cuatro campos
hipotéticos atravesados en estas dos aleaciones.
Las aleaciones C y D se envejecieron a 2 temperaturas:
1. A 650°C 2hs, para obtener la precipitacion de L2; sobre la matriz A2, con su d ferencia
correspondiente de fraccién en volumen de precipitacion (Bifasico A2+L2,).
2. A 700°C 2hs, repitiendo el bifasico A2+L2, para la aleacion C y eliminando el precipitado
en la aleacién D. Este ultimo tratamiento se utilizd para definir el limite de solubilidad
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Figura 3.14 Seccion hipotética Fe;.x Alx Vx con el aporte experimental del DSC y con la
planificacién de los tratamientos térmicos de envejecimiento.
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3.3.3 Observaciones de Microscopia Electrénica de Transmision (TEM)

A continuacion se analizan las observaciones realizadas por TEM de las aleaciones solubilizadas
a 1100°C y envejecidas a distintas temperaturas como se detalld anteriormente. Se presentard
individualmente cada aleacién, iniciando por la A y estudiando las transformaciones en orden
descendente de temperaturas. Las micrografias mostradas se tomaron a igual orientacion y
aumento (barra de escala 500nm).

La aleacién A tratada a 1100°C, presenta puntos de ordenamiento en su patron de difraccion
(PD) Figura 3.15(a), esto significa que no pudo lograrse la retencion total de la estructura
desordenada A2 presente en altas temperaturas. Las transformaciones de orden-desorden del
sistema poseen una muy elevada velocidad de transformacién y durante el enfriamiento
inician su ordenamiento [58]. En el campo claro (BF) Figura 3.15(b), se observan zonas oscuras
pertenecientes a los carburos de vanadio, estos no se analizaran en las siguientes micrografias.
Podria suponerse también que a 1100°C la aleacion se encontraba en un campo bifasico, pero
esto es descartado por no observarse en los campos 0scuros (DF) zonas bifasicas bien definidas
[Figura 3.15 (c) y (d)]. Esta ausencia es indicio de un corto tiempo de permanencia en zonas
bifasicas, hecho que queda confirmado mas adelante cuando se analizan envejecimientos a
menores temperaturas en campos bifasicos. El DF [200] Figura 3.15(c) muestra un borde de
antifase (APB) que indica una transformacion de orden-desorden A2->B2 [59],[60]. El tamafo
de estos APBs aumenta muy rapidamente con el tiempo de permanencia en el campo B2, si
este tiempo es prolongado los APBs crecen hasta desaparecer. Por lo tanto de haber realizado
el envejecimiento en |a fase B2 estos APBs no deberian estar presentes y se deduce que estos

se formaron durante el enfriamiento en un corto tiempo de permanencia en el campo B2. Se
concluye entonces que a 1100 °C la aleacién A se encontraba en la zona monofasica A2.

Figura 3.15 Aleacién A, 2hs 1100°C, a) DP (0 1 1), b) BF, ¢) DF [2 0 0], d) DF [1 11]
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En el envejecimiento a 900°C de la aleacion A (Figura 3.16), se encuentran puntos de orden en
su DP [Figura 3.16(a)], pero sus dos DF [Figura 3.16 (c) y (d)] no indican zonas bien definidas de
ordenamiento, concluyendo al igual que en el tratamiento anterior que se envejecio en una
zona monofasica. EI DF [200] Figura 3.16 (c), no presenta APBs, como se menciono
anteriormente esto sucede al permanecer un tiempo prolongado en el campo B2, dando
tiempo a que el desarreglo local de los APB desaparezca. Se concluye que la aleacion A se
encuentra a 900°C en una zona monofasica B2.

El DF [111] Figura 3.16(d) no presenta APBs al igual que en el envejecimiento a 1100°C, en este
DF si existieran podrian observarse los APBs producidos por la transformacion de orden-
desorden B2->12, [59], su ausencia indica que esta aleacion no cruza durante el enfriamiento
el campo monofasico L2,

Figura 3.16 Aleacién A, 1hs 900°C, a) DP (0 1 1), b) BF, ¢) DF [200], d) DF [1 11)

En el envejecimiento a 750°C de la aleacion A Figura 3.17), se pueden observar tanto en el DP
[Figura 3.17 (a)] como en ambos DF [Figura 3.17 (c) y (d)] las zonas de ordenamiento. A
diferencia de lo encontrado en los anteriores envejecimientos, aqui se distinguen en los DF
zonas de ordenamiento bien delimitadas. Esto marca la presencia de una zona bifasica. El DF
(200] Figura 3.17(c) presenta una matriz en gris claro, APBs en forma de lineas negras y
precipitados redondeados y alargados de color negro y gris mas oscuro. La matriz es visible
Gnicamente en este DF lo cual permite deducir que se trata de una matriz B2. El AP3 de esta
difraccién, como se menciond anteriormente, es producto de la trasformacion A2->B2: la
probeta los formé en su tratamiento previo de solubilizacién a 1100°C y durante el
envejecimiento éstos crecieron en tamafio pero no desaparecieron. Los preciptados se

53



distinguen claramente en el DF [111) Figura 3.17(d), difraccion correspondiente a la fase L2;.
Se concluye que la aleacion A se encuentra a 750°C en un campo bifasico (B2 + L2,).

Figura 3.17 Aleacidn A, 1hs 750°C, @) DP (01 1), b) BF, c) DF [20 0], d) DF [1 1 I_j

En el envejecimiento a 700°C Figura 3.18, por las mismas razones que se indicarcn en el
envejecimiento a 750°C, se deduce que se esta en una zona bifasica. Los dos DF [Figura 3.18 (c)
y (d)] son similares, lo cual significa que los precipitados son L2,. Esta deduccion se basa en que
ambos DF se producen con difracciones de L2, (en técnicas experimentales se detallan estos
analisis).

La matriz esta ausente en los DF y se distingue unicamente en el BF [Figura 3.18(b)], lo cual
significa que la matriz no posee ordenamiento, correspondiéndose entonces a la fase
desordenada A2. En concordancia con esto se puede comparar con el tratamiento ce 750°C
[Figura 3.17(c)] donde se observaba un APB sobre la matriz B2. En este caso al desordenarse
totalmente la matriz estos APB desaparecen. También al comparar estos dos tratamientos se
ve que los precipitados aumentaron su volumen respecto de la matriz, esto principalmente se
debe a que se duplico el tiempo del envejecimiento.

Al tener en estos dos ultimos envejecimientos la fase L2, como precipitado y no como matriz,
confirma que esta aleacién no cruza a ninguna temperatura el campo monofasico L2, [58] En
otros trabajos experimentales [31] con mayor contenido de aleantes (Fe-18,9Al-16,1V) se
ohserva la fase L2, como matriz.

Se concluye que los tratamientos de envejecimiento estudiados por TEM en la aleacion A
confirman los campos propuestos para dicha aleacion en la seccion hipotética Fe, jx Aly Vy
(Figura 3.14).
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Figura 3.18 Aleacion A, 2hs 700°C, a) DP (0 1 1), b) BF, ¢) DF [2 0 0], d) DF [1 174, ¥

Para la aleacion B, en el envejecimiento a 1100°C (Figura 3.19), es aplicable lo mismo gue se
mencioné anteriormente para la aleacidon A envejecida a 1100°C, ya que lo observado es
similar. La unica diferencia apreciable es que los APBs del DF [200] [Figura 3.19 (c)|redujeron
su tamafio considerablemente, esto es producto de que el campo de fase B2 cruzado durante
el enfriamiento es mas pequefio en la aleacidn B que en la A, teniendo un menor tiempo de

crecimiento de los APBs. Se confirma entonces un campo de fase A2 a 1100°C.

En el envejecimiento a 900°C para la aleacion B (Figura 3.20), se repite lo observado a 1100°C
para la misma aleacion, concluyendo de igual manera que se trata de un campo monofasico
A2. En este caso el APB [Figura 3.20(c)] es un poco mas pegueio que al envejecer a 1100°C,
esto sucede a medida que el tratamiento térmico se aproxima a la transformacion A2->B2,
como lo indican en la referencia [59].

En el envejecimiento a 750°C para la aleacién B (Figura 3.21), se observan en el DP puntos de
ordenamiento y sus dos DF poseen zonas bien delimitadas, tratandose entonces de un campo
bifasico. La matriz aparece en el DF [200] y no en el DF [111] [Figura 3.21(c) y (d)], esto
evidencia que la matriz es B2. Los precipitados aparecen en ambos DF, indicando la fase L2;. Al
igual que en la aleacion A envejecida a 750°C, los APB generados previamente en la

solubilizacién no desaparecen durante el envejecimiento, sino que crecen en tamafo.
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Figura 3.22 Aleacion B, 2hs 700°C, @) DP (0 1 1), b) BF, ¢) DF [2 0 0], d) DF [1 17__'




En el envejecimiento a 700°C para la aleacion B (Figura 3.22), se observan puntos de
ordenamiento en el DP y zonas bien delimitadas en ambos DF, tratandose entonces de un
campo bifasico. La matriz aparece en el BF Figura 3.22(b) y no en los DF, indicando que se trata
de una matriz desordenada A2. Los precipitados se observan en ambos DF [Figura 3.22(c) y
(d)], permitiendo deducir que son de fase L2;.

Se concluye que los tratamientos de envejecimiento realizados en la aleacién B y estudiados
por TEM confirman los campos propuestos en la seccion hipotética Fe,;x Aly Vy (Figura 2.14).

Para la aleacion C, en los envejecimientos de 1100°C y 700°C, no se encontraron puntos de
orden en sus DP (Figura 3.23). Se observan algunos puntos de poca intensidad pero no
pertenecen a la difraccion de las fases buscadas. Por lo tanto en ambos envejecimientos se
obtuvo una unica fase desordenada A2.

Figura 3.23 Aleacién C, a) 2hs 1100°C, DP (01 1), b) 2hs 700°C, DP (0 1 1)

En el envejecimiento a 650°C para la aleacion C (Figura 3.24), hay puntos de orden en el DP y
zonas bien definidas en ambos DF, tratandose de un campo bifasico. La matriz aparece en el BF
Figura 3.24(b) y no en los DF, indicando una matriz desordenada A2. Los precipitados se
observan en ambos DF [Figura 3.24(c) y (d}], correspondiéndose entonces a la fase L2;.

Al comparar los resultados del anélisis de los envejecimientos de la aleacion C con la seccion
hipotética Fe,.,x Alx Vx Figura 3.14, se encuentran dos diferencias. La primera es causada por el
tratamiento a 1100°C, donde la seccidon hipotética suponia un cruce por el campo B2 en el
enfriamiento y esto no fue evidenciado al examinar con TEM, ya que de haber pasado por el
campo B2 como lo hicieron las probetas A y B se observarian APBs en el DF [200]. La segunda
diferencia surge en el tratamiento a 700°C, donde la seccién hipotética suponia precipitacion
L2, en un matriz A2, pero las observaciones de TEM no detectaron |a precipitacion.

La aleacion D tratada a 1100°C, 700°C y 650°C, no presenta puntos de ordenamiento er sus PD
(Figura 3.25), por lo tanto a estas temperaturas se tiene un campo monofasico desordenado
A2. Al comparar estos resultados con la seccion hipotética de la Figura 3.14 se encuentra una
diferencia a la temperatura de 650°C donde se suponia una precipitacion de L2,



Figura 3.25 Aleacion D, a) 2hs 1100°C, DP (011), b) 2hs 700°C, DP (011), ¢) 2hs 650°C, DP (011)

Discusion general de los resultados:

En los tratamientos de envejecimiento estudiados por TEM las aleaciones A y B coinciden con
la seccién hipotética Fe, oy Aly Vx (Figura 3.14) y las Cy D difieren.

En la aleacidon C, de las observaciones por TEM se encontré que no hay transformacion de
orden-desorden segundo orden A2/B2 y que a 700°C no hay precipitacion L2,. Las mediciones
DSC indicaron una transformacién exotérmica a 720°C y una endotérmica a 733°C. Estos datos
experimentales modificaron la seccion hipotética Fe, ;x Aly Vy, pero no solamente desplazando
los limites de las transformaciones, sino que se debid agregar un nuevo campo de fases. Este
es el campo bifasico (A2+B2) no registrado anteriormente en trabajos experimentales ni de
calculo.

En la Figura 3.26, se observa la seccion Fe, ;5 Aly Vi resultante de los aportes experimentales de
esta Tesis y en la Figura 3.27 esquematicamente como influye en la seccion isotérmica de
735°C del ternario Fe-Al-V. Observando la Figura 3.26 se puede ver que la aleacion C durante
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su calentamiento cruza a 722°C una transformacion donde la baja fraccion de precipitados L2,
se desordena y aparece una precipitacion B2 de mayor volumen que el precipitado previo (hay
un desorden de L2, a B2 y ademas parte de la matriz se ordena a B2), no es posible definir el
caracter térmico de la transicion ya que hay ordenamiento y desordenamiento
simultaneamente. Luego a 730°C se desordenan los precipitados B2, quedando Unicamente
A2, debiéndose ver en el DSC como una transformacion endotérmica, esto se corresporde con
lo medido experimentalmente. A su vez, la ausencia de los APBs de la transformacion de
orden-desorden segundo orden A2/B2 en la probeta envejecida a 1100°C es justificada con
estas modificaciones del diagrama de fase, pues la aleacion C no atraviesa en su enfriamiento
un campo monofasico B2. Lo Unico que no concuerda con estos cambios en la seccion del
diagrama, es que a 700°C se deberia haber observado precipitaciéon L2, con TEM. Esto puede
ser justificado por la proximidad a la solvus A2 (0,6%V) a las condiciones del envejecimiento, ya
que pequefias variaciones de composicion o fluctuaciones de temperatura en el tratamiento
térmico pueden evitar la precipitacion de fase L2,.

En la aleacion D envejecida a 650°C, la seccidon hipotética de la Figura 3.14 suporia una
precipitacion de L2, que no se observé con TEM. Se concluyé entonces que la linea solvus A2
se ubica en mayores composiciones de Al y V. La solvus A2 y la solvus L2, fueron definidas
experimentalmente por otros autores [31], la técnica que emplearon para trazaras fue
trabajando principalmente con aleaciones bifasicas y midiendo con EDS las composiciones del
precipitado y matriz. Este método posee errores mayores que empleando multiples aleaciones
y envejecimientos hasta cruzar la linea solvus, especialmente cuando se trata de precipitados
con tamanos del orden de los 100nm. Por esto se decidié desplazar la linea solvus A2
(publicada en [31]) para que la aleacion D a 650°C se ubique en el campo monofasico A2 como
se observo por TEM. En la Figura 3.26 se muestra la seccion Feq., Aly Vy con esta modificacion.

1000

D C B

A DSC
X TEM
B Otros autores [31)

©
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Figura 3.26 Seccion experimental Fe;;x Aly Vy.
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Figura 3.27 Isoterma esquematica a 735°C del diagrama de equilibrio ternario Fe-Al-V. En linea
gris se indica la seccion Fezy Aly Vy.

3.3.4 Influencia de la microestructura en el endurecimiento

Anteriormente se midié microdureza en las aleaciones homogeneizadas y luego solubilizadas.
En ese momento se desconocia gran parte del diagrama de equilibric de fases y estas
mediciones mostraron como la variacion de la velocidad de enfriamiento en los tratamientos
térmicos modificaba la dureza. Sin conocer la microestructura, estos resultados permitieron
deducir que se estaba en presencia de un endurecimiento por precipitacion. Posteriormente se
realizaron tratamientos de envejecimiento y se caracterizéd con TEM las fases presentes y la
morfologia de su precipitacion. A continuacion se presenta nuevamente la técnica de
microdureza para estudiar la influencia de la microestructura sobre la dureza. En la Tabla 3.6
se muestran las mediciones realizadas para cada uno de los tratamientos térmicos.

La Figura 3.28 muestra la microdureza obtenida en los tratamientos térmicos, en linea
punteada se indica el tratamiento térmico de homogeneizacion, que es el Unico que posee una
menor velocidad de enfriamiento y como se menciond anteriormente no retiene
efectivamente las estructuras de alta temperatura como los demas tratamientos.

La aleacion A (15%V) incrementa la dureza al reducir la temperatura del envejecimiento. A
1100°C se obtuvo la menor dureza con una estructura monofasica A2. En 900°C el
ordenamiento a B2 increment6 la dureza en 43HV, luego a 750°C la precipitacion de L2, aportd
otros 21HV y finalmente a 700°C el desordenamiento de la matriz sumado al aumento de
precipitados L2; (por duplicar el tiempo del envejecimiento), elevd 243HV quedando una
dureza de 674 HV.

La aleacion B (13%V), obtuvo iguales microestructuras que la aleacion A pero con menores
porcentajes de precipitacion, esto hizo que practicamente no varie la dureza en Ios tres
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envejecimientos a mayores temperaturas y Unicamente se endurezca fuertemente a 700°C con
la matriz desordenada A2 y una precipitaciéon L2,. En este tratamiento se alcanzé una dureza
de 562HV, al compararla con la aleacion A son 112HV menos, la diferencia es que hay un
menor porcentaje de precipitados y ademas su morfologia es esférica, mientras que 2n la A
son mas alargados y entrelazados Figura 3.29.

La aleacién C (10%V), en los envejecimientos a 1100°C y 700°C dan durezas bajas y similares
por estar en el campo de fase A2. El envejecimiento a 650°C genera precipitacion L2;, e
incrementa fuertemente la dureza, llegando a los 485HV. En la Figura 3.29 se puede comparar
esta precipitacién con las obtenidas en las aleaciones A y B a 700°C. Respecto de la B es una
precipitacion similar pero con menor tamafio y cantidad de precipitados, por esto su dureza
inferior.

La aleacion D (8%) permanecio en campo monofasico A2 en todos sus tratamientos térmicos, y
sus durezas resultaron entre 200 y 250HV. Para generar precipitacion y endurecer esta
aleacion es necesario envejecer por debajo de 630°C (segln Figura 3.26).

Al Tratamientos Microdureza Alokcibn Tratamientos Microdureza
térmicos [HV] _ térmicos [HV]
630 549
A H 1100°C 618 B H 1100°C 538
618 538
369 335
A H+$1100°C 347 B H+51100°C 330
369 346
401 328
A H+S+E900°C 401 B H+S+E3S00°C 336
411 | | 342
431 : . 343
A H+S+E750°C | 431 B H+S+E 750°C 328
431 j 309
_ 661 _ 588
A H+S+E 700°C 681 _ B H+S+E700°C 542
' ' 681 | | | 557
393 215
c H1100°C 368 D H 1100°C 221
' 386 | _ _ 218
. 261 215
C H+S1100°C 268 D H+51100°C 213
| 254 | | 201
| 297 264
6 H+S+E700°C | 291 D H+S+E700°C 241
I 297 _ _ _ 241
464 217
. 500 . 221
& H+S+EB50°C 438 D H+S+EB50°C 2-25
488 221

Tabla 3.6 Mediciones de microdureza Vickers (H: Homogeneizacion, S: Solubilizacion, E:
Envejecimiento).
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Figura 3.28 Microdureza en funcicn de los tratamientos térmicos.

Figura 3.29 DF de precipitacion L2, (en matriz A2), a) Aleacion A, 2hs a 700°C b) Aleacion B,
2hs a 700°C, ¢) Aleacion C, 2hs a 650°C
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4 CONCLUSIONES

Los principales logros alcanzados en la presente Tesis de Maestria pueden resumirse en las
siguientes conclusiones:

1. En las isotermas ricas en Fe del sistema ternario Fe-Al-V hay tres tipos de separaci¢n de la
fase bcc, (A2+B2), (B2+L2,) y (A2+L2,), los dos primeros separados por un campo de fase
Unica B2, y el tercero separado de los dos anteriores por una linea de equilibrio (tie-line). A
medida que la temperatura crece esta linea de equilibrio se mueve paralela a si misma y
hacia el binario Fe-V. Esta linea de equilibrio es casi paralela a la linea que une el rircén de
Fe con la composicion estequiomeétrica del compuesto intermetélico Fe;AlV, esto es, la linea
de composiciones Fe;.;x Aly Vy.

2. Secciones verticales del diagrama de fase ternario paralelas a la linea Fe,,, Al, V, son
convenientes para disefiar aleaciones donde, para un dado dominio de composiciones y
temperaturas, solo se genere una microestructura coherente (A2+L2,).

3. Las aleaciones fundidas y tratadas térmicamente con composiciones Fe,,, Al, V, (x = 0,08 =
0,15) muestran las siguientes caracteristicas:

a. La aleacion de bajo contenido de Al y V (x = 0,08) en fase A2 presenta una dureza que es
caracteristica en aceros ductiles (por ejemplo, el acero SAE-AISI 1045 revenido (200HV)),
permitiendo suponer que la fase A2 podria tener buena ductilidad. La dureze de las
aleaciones en fase metaestable A2 endurecen por solucion solida sustitucional de forma
aproximadamente lineal al incrementar los aleantes (Al y V), alcanzando los 360HV para
la composicion x = 0,15, indicando un mantenimiento de la ductilidad en la matriz A2.

b. Precipitacion coherente L2, sobre matriz A2 para concentraciones de 0,1 < x < 0,15y
hasta 700 °C. Aunque el endurecimiento por precipitacion no fue estrictamente medido
en funcién de la temperatura y el tiempo, se consiguié duplicar la dureza (en unidades
HV) respecto de las aleaciones retenidas en forma metaestable en fase A2. Resultando
durezas del orden de 480-670HV para envejecimientos de 2 horas entre 650 y 700 °C.

c. Para concentraciones de 0,11 < x < 0,15 y temperaturas entre 730 y 790 °C, se
encuentra un campo bifdsico de matriz B2 y precipitacion coherente L2;, con un
reducido endurecimiento respecto a la fase metaestable A2 y una diferencia del orden
de 230HV menor que la obtenida al precipitar sobre fase A2.

d. La temperatura critica para la transformacién de orden-desorden segundo orden A2/B2
crece al incrementar las concentraciones desde x = 0,102 y T= 740 °C. Esto significa que
para este rango de concentraciones las fases de alta temperatura son las estructuras B2
y A2.

Estos logros debieran alentar la continuidad en el desarrollo de dichas aleaciones. En el

siguiente capitulo se mencionan algunos de los posibles caminos de investigacion para que
estas nuevas aleaciones alcancen su aplicacion.
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5 LINEAS FUTURAS DE INVESTIGACION

Para la aplicacion en altas temperaturas de las aleaciones mencionadas en la conclusion 3.b),
es necesario desarrollar los siguientes trabajos futuros:

1. Estudio de la evolucion en la microdureza en funcién de la compaosicién y del tiempo para
las temperaturas de 650 y 700 °C, Este ensayo nos permitird definir la composicion y el
tratamiento térmico del material propuesto para entrar en servicio.

2. Una vez finalizada la etapa anterior, se deben realizar ensayos mecanicos que definan las
siguientes las propiedades mecanicas de las aleaciones:

a. Fluencia en compresian a diferentes temperaturas.
b. Termofluencia en funcion de la tension y la temperatura.

c. Temperatura de transicion dictil-fragil.

Para el mejoramiento de las aleaciones desarrolladas en esta Tesis se proponen las siguientes
posibilidades de investigacion:

1. Adicién de un cuarto elemento que incremente aun mas la estabilidad de la fase L2, a
mayores temperaturas, sin el aumento de fragilidad ni perdida de coherencia en la
precipitacion L2,.

2. Encontrar experimentalmente el punto de menor solubilidad de la fase L2, sobre la seccion
Fe,.. Al, V,, ya que este define el punto maximo donde es posible precipitar fase L2;.

3. Estudiar la influencia del incremento de carbono en las propiedades mecanicas. Ya que éste
elemento es una impureza comun del Fe y un fuerte formador de carburos de vanadio.

4. Investigar el campo bifésico (A2+L2,) en otras secciones verticales paralelas a la Fe,; Al V,.

Especialmente hacia el lado binario Fe-V que tiene posibilidad de aplicaciones a mayores
temperaturas, ya que la fase B2 se presenta a mayor temperatura.
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APENDICE A: IDENTIFICACION DE CARBUROS DE VANADIO

En las 4 aleaciones antes y después del tratamiento de solubilizacion se observé por
microscopia optica pequefios puntos negros uniformemente distribuidos. Esto es algo que no
se esperaba observar ya que la posible precipitacion L2, posee dominios de tamafio
nanométrico no distinguibles con el microscopio éptico.
Las posibles impurezas de los metales utilizados para fundir las aleaciones de este estudio
provienen del hierro (0,03 %at) y/o del vanadio (0,3 %at). No disponemos del andlisis
cuantitativo de las impurezas de esos metales. Sin embargo, los andlisis de impurezas estandar
publicados por la mayoria de los proveedores de metales puros indican lo siguiente (ver por
ejemplo, catalogo de Goodfellow, http://www.goodfellow.com):

Vanadio (99.7%): Al < 0,11 %at, Si < 0,12 %at, Fe< 0,075 %at

Hierro (99.97%): Mn < 0,08 %at, C < 0,02 %at, P < 0,02 %at, S < 0,015 %at
Por otro lado, en la literatura relativa a aceros es muy conocido que el vanadio es ur fuerte
formador de carburos (ver ejemplo en referencia [Al])
Se construyo entonces la siguiente hipétesis: “El carbono contenido como impureza del
material de hierro se combina con el vanadio de la aleacién para formar carburos de
vanadio”
Para verificar en parte esta hipotesis fue necesario primero aislar los precipitados de la matriz
metalica utilizando la técnica de réplica extractiva.
Las replicas se observaron con SEM, Figura A.1 y Figura A.2, en ellas se puede observar la

morfologia de placas y su crecimiento en direcciones preferenciales ubicadas a 90 grados.

Figura A.1 Imagen SEM y EDS de un carburo de Vanadio sobre una réplica extractiva.
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En el SEM se realizo un analisis EDS sobre el supuesto carburo, Figura A.1, alli se observa la
ausencia de Al y Fe, el contenido de C no puede cuantificarse ya que los carburos estan
suspendidos sobre una ldamina de carbono.

Figura A.2 Imdgenes SEM sobre réplicas extractivas de carburos de vanadio.

Los trabajos pioneros sobre endurecimiento secundario en aceros aleados con vanadio
identificaron, mediante TEM, al carburo de vanadio no estequiométrico VC de estructura
cubica de cara centrada (fcc) [A2, A3]. Su orientacion de precipitacion respecto de la matriz
ferritica fue definida como:

{100}vC // {100}bcc , <100>VC // <110>bec

Nuestras observaciones por TEM de laminas delgadas de las aleaciones homogeneizadas y
solubilizadas a 1100°C muestran carburos similares a los vistos por SEM y otros mas peguefos
no encontrados en las réplicas extractivas (Figura A.3). En esta ultima figura se puede ver
claramente como los carburos en forma de placas poseen una direccién preferencial de
formacion respecto la matriz metélica. Los planos de formacidn pertenecen a la familia {001}
de la matriz metalica en concordancia con la informacidn existente en la literatura.

La baja fraccién en volumen observada por TEM de los carburos de vanadio es compatiale con
los valores de carbono aportados por las impurezas. También se observa una disminucion de
los carburas al reducir el porcentaje de Fe, esto concuerda con la hipotesis de que los carburos
provienen de las impuresas (principalmente impurezas del Fe). Quedando finalmente
verificada la hipotesis previa.
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Figura A.3 Imdgenes TEM de los carburos de vanadio precipitados en la matriz A2 de las
aleaciones Fe-Al-V de esta Tesis. a) Patron de difraccion (100) de la matriz. El punto de
difraccion marcado B corresponde al orden en la superred L2, mientras que el punto de
difraccion débil, marcado con A, pertenece a la difraccion del carburo. b) Campo claro, dos
placas de carburo crecidas a 90° observadas transversalmente. c) Campo oscuro obtenido con
el punto de difraccion B, placas de carburo paralelas observadas transversalmente. d) Campo
oscuro obtenido con el punto de difraccion B, placa de carburo observada longitudinalmente.
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