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RESUMEN

El incremento de la resistencia a través de una distribucion homogénea de una
segunda fase de tamafio nanométrico es un concepto propuesto para fortalecer una solucién
solida cubica centrada en el cuerpo de hierro para aplicaciones de alta temperatura en
centrales de energia eléctrica (combustible fdsil 6 nuclear). Se demostré que estas
microestructuras pueden ser obtenidas en el sistema Fe-Al-V con precipitados de fase
ordenada L2, y composicion Fe,AlV sobre una matriz ferritica. El efecto del envejecimiento en
el rango de 600 a 700 °C en la aleacidn ferritica Fe;cAl;,V4, se investigd por microdureza y
microscopia electrénica de transmisién. La teoria de engrosamiento por longitud de difusion
apantallada se utiliza para analizar la cinética de maduracién. Considerando la fraccién en
volumen y movilidad de los componentes en la aleacidn ternaria, se determind la energia de
interfaz entre la matriz y precipitados como (18 + 3) x10 J/m® a 700 °C, aumentando
fuertemente al disminuir la temperatura. Un cldsico comportamiento en el incremento de
resistencia por precipitacién fue observado a lo largo del tiempo a distintas temperaturas de
envejecimiento. Los precipitados coherentes Fe,AlV presentaron a temperatura ambiente un
maximo incremento de la tensidn critica resuelta de corte de la matriz ferritica en
aproximadamente 450 MPa. El pico de endurecimiento fue obtenido para un radio promedio
de precipitado de 10 nm aproximadamente. Concordancia cuantitativa fue encontrada con
valores de resistencia pronosticados a partir de la teoria de endurecimiento por orden,
prediciendo que la resistencia estd controlada por un mecanismo de corte de precipitados
para tamafos alrededor del pico de endurecimiento, y el mecanismo de Orowan de sobrepaso
de dislocaciones sin corte de precipitados para tamafios mayores. Se estimoé que la energia de
limites de dominios de antifase (yaps) del precipitado Fe,AlV es (27 + 4) x107 J/m”.

Aspectos importantes del comportamiento mecanico en alta temperatura de la
aleacion Fes6Aly,V4, previamente envejecida a 700 °C hasta el endurecimiento maximo fueron
investigados. La temperatura de transicion ductil fragil de la aleacidn fue registrada a 617 °C,
utilizando ensayos de impacto Charpy con un dispositivo innovador de calentamiento In-situ.
La tension de fluencia a temperatura de trabajo fue caracterizada por ensayos de compresion
en caliente en una maquina Gleeble a velocidad de deformacién ¢ = 5 x10™ s?, los valores
obtenidos son 815y 592 MPa a 600 y 650 °C respectivamente.

Adicionalmente, con el objetivo de buscar condiciones éptimas para el refinamiento de
grano en la aleacién Fe;sAl;,V1,, se caracterizd el comportamiento de la deformacién en
caliente bajo condiciones de compresion a 900 °C y velocidades de deformacidn en el rango 1-
60 s™. El cambio del mecanismo de recristalizacién dindmica continua a discontinua ocurre
entre las velocidades 1y 30 s™.

Finalmente, con el fin de aumentar el rango de temperatura para aplicaciones
estructurales de la aleacidn FessAl,V1,; se investigd el potencial de la micro-aleacién con Ti
para aumentar la temperatura de equilibrio del campo bifdsico A2 + L2,. La temperatura de
transformacién de fase de mayor interés tecnoldgico A2+L2, = B2+L2, (744 °C) sube
levemente, 12 °C para la aleacién Fe;Al;,VoTis. Se identificaron importantes efectos
secundarios, la adicién de titanio incrementa la velocidad de engrosamiento de los
precipitados, el desajuste de red cristalina entre matriz-precipitado y la capacidad de
endurecimiento por precipitacién coherente.

El presente estudio logra una comprensién sistemdtica de la relacion entre
microestructura y propiedades mecanicas en aleaciones ferriticas reforzadas con Fe,AlV.
Contribuye al conocimiento de los mecanismos basicos de estabilidad de fase y deformacion
en aleaciones reforzadas por precipitacion coherente, y proporciona nuevas perspectivas
sobre el desarrollo de nuevos materiales avanzados.

Palabras clave: Aleacién ferritica; Precipitacidn coherente (Fe,AlV); Engrosamiento;
Endurecimiento por precipitacion; Propiedades mecanicas; Recristalizacién dindmica.



ABSTRACT

Strengthening through a homogeneous distribution of a nano-sized second phase is a
concept that is proposed to reinforce solid-solution body centered-cubic iron for high-
temperature application in fossil or nuclear-energy power plants. It was shown that these
microstructures can be obtained in the Fe-Al-V system with L2,-ordered Fe,AlV precipitates in
a ferritic matrix. The effect of aging in the range 600 to 700 °C on the ferritic Fe;sAl,V1, alloy
was investigated using micro-hardness test and transmission electron microscopy. The
diffusion screening length coarsening theory is used to analyze the ripening kinetics. When
volume fraction and mobility of the components in the ternary alloy are considered, the
interfacial energy between the matrix and the precipitate was determined as (18 * 3) x107
J/m? at 700 °C but increases strongly when the temperature decreases. A classic precipitation
hardening behavior has been observed along the time for each aging treatment. At room
temperature, the increment of critical resolved shear stress has a peak of about 450 MPa for a
precipitate radius of 10 nm. Quantitative agreement is found with strength values predicted
from order strengthening theory, predicting that strength is controlled by a precipitate
shearing mechanism for sizes around that of peak strengthening, and the Orowan dislocation
bypass mechanism for larger sizes. The APB energy of Fe,AlV precipitate was estimated to be
(27 £ 4) X107 J/m>.

Main aspects of the high temperature mechanical behavior of the alloy Fe;sAl;,V1,,
earlier aged at 700 °C until the maximum hardening, were investigated. The brittle ductile
transition temperature of the alloy was recorded at 617 °C by using a Charpy impact tester
provided with an innovative in-situ heating device. The yield stress at working temperature
was characterized by hot compression tests on a Gleeble machine at strain rate of € =5x10"s?,
the values obtained are 815 and 592 MPa at 600 and 650 °C respectively.

In addition, with the aim of finding optimum conditions for the grain refinement in the
FessAl;,V1, alloy, the deformation behavior under hot compression conditions was
characterized at 900 °C and strain rate range 1-60 s'. The change from continuous to
discontinuous dynamic recrystallization mechanism occurs between strain rate 1 and 30 s

In order to increase the range of temperature for structural applications of the
Fe;sAl;,V1, alloy, the potential of Ti micro alloying to increase the equilibrium temperature of
the A2 + L2, two phase field was investigated. The phase transformation temperature of major
technological interest A2+L2, = B2+L2, (744 °C) rises slightly, 12 °C for the alloy Fe;Al1,VoTis.
Significant side effects were identified; the addition of titanium increases the coarsening rate
of precipitates, the crystal lattice matrix-precipitate misfit and the hardening ability of
coherent precipitation.

The present study achieves a systematical understanding of the microstructure
mechanical properties relationship in Fe,AlV-strengthened ferritic alloys. It furthers our
fundamental understanding of the phase stability and deformation mechanisms in precipitate-
strengthened alloys, and provides new insights into developing new advanced materials.

Keywords: Ferritic alloy; Coherent precipitation (Fe,AlV); Coarsening; Precipitation
strengthening; Mechanical properties; Dynamic recrystallization.



1 INTRODUCCION

1.1 CAMPO DE ACCION DE LA ALEACION FERRITICA Fe,cAl;,V;,

La eficiencia térmica de las plantas productoras de energia eléctrica esta fuertemente
ligada a la temperatura y presién del vapor de agua [1]. En cuanto a la temperatura y presion
del vapor, las plantas productoras de energia eléctrica se pueden dividir en tres categorias:
central eléctrica subcritica (~ 525 °C y 17 MPa), supercritica (a 540 - 565 °C y > 22 MPa), y
ultrasupercritica (> 593 °C y > 22 MPa). Las plantas eléctricas construidas en los afios 1950 y
anteriores son sub-criticas, y su eficiencia esta en el rango de 35 a 37%. Hoy en dia, las
centrales supercriticas y ultrasupercriticas incrementan esa eficiencia térmica en 2,55% y
4,66% respectivamente. Siguiendo estos resultados, se propone llegar en los préoximos 20 a 30
afios a condiciones de operacién de 30 MPa / 650 °C con lo cual el incremento de la eficiencia
se elevaria a 8,4%.

Los aceros ferriticos son los materiales mas utilizados en las centrales eléctricas, y son
preferidos en comparacién con los aceros austeniticos, especialmente para los componentes
de seccién pesada, debido a su bajo coeficiente de dilatacidn térmica, alta conductividad
térmica, y relativo bajo costo. Estos aceros ferriticos son reforzados por carburos que
precipitan de forma incoherente en la matriz. Su resistencia a la termofluencia disminuye en
ensayos prolongados a temperaturas mayores a 600 °C debido al engrosamiento de los
carburos [2]. Por lo tanto, se ha hecho un esfuerzo considerable para aumentar la resistencia
en alta temperatura de los aceros ferriticos con el fin de lograr mayores temperaturas de
funcionamiento y de ese modo un nivel mas alto de eficiencia. Los enfoques que se han
seguido incluyen el incremento de la resistencia por una segunda fase precipitada y coherente
con la matriz.

Una alternativa posible para reemplazar los usos en alta temperatura de los aceros
ferriticos son las aleaciones intermetalicas base Fe-Al que ofrecen una menor densidad y una
buena resistencia a la corrosion en alta temperatura ([3-9]) en combinacién con alta
resistencia mecanica a temperatura ambiente y a temperaturas intermedias, ademas de un
bajo costo del material involucrado en la aleacién, 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 termomecanicos con parametros normales para los aceros ([10-13]).
Si bien la baja resistencia a la termofluencia sobre los 600 °C ocurre también en las aleaciones
binarias Fe-Al, numerosas investigaciones fueron realizadas para mejorar esta propiedad con
terceros aleantes [14-24]. En muchos casos se logrd superar la deficiencia de la termofluencia,
pero esas aleaciones intermetalicas mostraron temperaturas de transicion ductil-fragil tan
elevadas que su aplicacion quedd restringida [14-21].

Otra estrategia para las aleaciones base Fe-Al usa el concepto del incremento de la
resistencia por una segunda fase precipitada y coherente con la matriz ferritica. El sistema de
aleacion mas estudiado, siguiendo el mencionado concepto de disefo, es el ternario Fe-Al-Ni.
Este sistema posee un campo bifasico de la fase desordenada A2 (bcc) y la fase ordenada NiAl
B2 [25-26]; ambas fases son estructuras cristalinas cubicas y el pequefio desajuste entre sus
parametros de red posibilita la precipitacién coherente de NiAl en la matriz ferritica (a-Fe).
Estas aleaciones ferriticas reforzadas con NiAl tienen una composicidn quimica basada en la
seccion del diagrama de equilibrio pseudobinario (Fe + 2,5 %at. Al) — (NiAl + 1,25 %at. Al) con
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una maxima temperatura solvus de 1000 °C que disminuye con la reduccién de la fraccién en
volumen de la fase B2 [27]. Es conocido desde hace mucho tiempo que los precipitados NiAl
son eficaces en el incremento de la resistencia de la solucidn sdlida ferritica (A2) desde la
temperatura ambiente hasta 600 °C [28], sin embargo, el mecanismo de endurecimiento por
los precipitados NiAl fue recientemente comprendido de forma cuantitativa [29]. A
temperatura ambiente, los precipitados coherentes de NiAl fueron encontrados cortados por
el deslizamiento <111>, que es el deslizamiento principal de la matriz A2, y este deslizamiento
de corte de los precipitados seguia siendo activo incluso a 550 °C. Dado que la resistencia a la
termofluencia es una de las propiedades mds importantes en aplicaciones de alta
temperatura, la investigacion previa sobre el sistema de aleacidn Fe-Al-Ni también se ha
centrado en el engrosamiento de los precipitados de NiAl en altas temperaturas [30-32] y su
relacion con el comportamiento de la termofluencia [27],[33-34]. A la luz de estos
descubrimientos, varios trabajos se han centrado en el efecto de los elementos de menor
aleaciéon con el fin de mejorar las propiedades mencionadas sobre los aceros ferriticos
reforzados con precipitacién de NiAl [27],[30-31],[35].

El campo bifasico también existe en el sistema Fe-Al-V entre las fases desordenada A2
y ordenada L2, (Fe,AlV) pero las aleaciones ferriticas reforzadas con precipitados Fe,AlV han
tenido menos atencion hasta ahora. A partir de la investigacién pionera de Zhao et al. [36] y
posterior de Maebashi et al. [37] se sabe que el campo bifasico se extiende aproximadamente
en el intervalo de composicidn 5-25 %at. Al y 0-25 %at. V. y se contrae cuando la temperatura
aumenta hasta 750 °C y luego aparece un equilibrio de dos fases (ordenada B2 Fe(Al, V) + L2,).
En un trabajo previo [38] desarrollado por el grupo de trabajo donde se realizé esta Tesis, fue
modelada la zona rica en Fe del diagrama de equilibrio de fases ternario Fe-Al-V mediante
termodinamica ab-initio (Figura 1.1a). Se observd que este sistema ternario presenta dos tipos
de separaciones de fases binarias; (A2+L2,) y (B2+L2,) separadas por una linea de equilibrio
(tie-line). La Figura 1.2 muestra la ocupaciéon de los sitios en las estructuras de fases
mencionadas. Al aumentar la temperatura esta linea de equilibrio se contrae y se mueve hacia
el sistema binario Fe-V, mientras que su direccidon permanece casi paralela a la linea que une el
Fe puro con el intermetalico Fe,AlV (linea Fe,.,AlxVy) (ver Figura 1.1b). Por lo tanto, cualquier
isopleta del diagrama ternario paralela a la seccion que contiene la linea Fe,.,,Al\V, mostrara la
linea divisoria de los campos bifasicos paralela al eje de composicion. Debe tenerse en cuenta
que las temperaturas que marcan los calculos ab-initio se encuentran siempre desplazadas
muy por encima de las temperaturas de equilibrio real.

a) T=1500K °°
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Figura 1.1 /sotermas del diagrama de equilibrio ternario Fe-Al-V obtenidas por cdlculos Ab-

initio. a) Campos a T=1500 K [38], b) Evolucidn de las solvus con la temperatura [39].



Figura 1.2 Estructuras cristalinas de las superredes FeAl (B2) (dtomo X=Al) y Fe;Al (DO;) (dtomo
X=Fe), para la estructura L2; del sistema ternario Fe-Al-V (dtomo X=V). La estructura L2, puede
ser comparada con 8 celdas bcc, con un pardmetro de red de % respecto de la L2;.

Partiendo desde isopletas ricas en aluminio de forma paralela hasta alcanzar la de igual
composicion en aluminio y vanadio (Fe;.,AlLV,), la temperatura de transicidon entre los campos
bifasicos se incrementara en temperaturas, por lo tanto a menor contenido de Al pueden
generarse microestructuras coherentes en el campo bifasico (A2+L2,) estables a mayores
temperaturas. Con el fin de preservar la idea de disefiar una aleacion ferritica reforzada con
precipitados Fe,AlV de buena ductilidad a baja temperatura, previamente investigamos de
forma experimental la isopleta Fe;.,AlLV, en [39]. La Figura 1.3b muestra la isopleta evaluada
experimentalmente, en donde se produce la separacién de fases desordenada A2 y ordenada
L2, en composiciones entre 0,10 < x < 0,15 para temperaturas menores a 720 °C. Por encima
de esta temperatura y con el aumento de x dentro del mismo rango de composicion pueden
aparecer los siguientes campos: (A2+B2), B2, (B2+L2;) y A2. Las aleaciones templadas desde
1100 °Cy envejecidas a 700 °C por 2 horas presentaron precipitados esféricos de fase L2, para
x £0,13 y en valores de x mayores se observo la coagulacidn y coalescencia de los precipitados
(ver fendmeno en [40]). Los valores de dureza, medidos a temperatura ambiente en las
aleaciones con x <0,13 y envejecimientos entre 650 y 700 °C son comparables a los obtenidos
en la aleacion Fe-10AI-3Ni [30]. Recientemente, la dependencia de la tensién de fluencia con la
temperatura en una aleacién Fe-19Al-10V en las condiciones de colada y envejecidas a 700 °C
por 1000 horas han sido investigadas por Sencekova y co. [41] utilizando ensayos de
compresion. La tension de fluencia de esta aleacién, en ambas condiciones de tratamiento
térmico, es elevada aln hasta 700 °C y comparable a las registradas en aleaciones de Fe-Al-Ni
con microestructuras coherentes. Estos autores también han investigado la resistencia a la
termofluencia entre 650 y 750 °C en las condiciones de tratamiento térmico mencionadas. La
dependencia de la termofluencia secundaria con la tensién aplicada medida a 700 °C predice
un estado estacionario de termofluencia de velocidades aproximadas de 10™ s a una tensién
de 35 MPa, la cual es superior aunque cercana a la velocidad de deformacion por
termofluencia tolerable en condiciones de operacion de las centrales ultrasupercriticas
alimentadas con energia fésil [2].
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Figura 1.3 Secciones del diagrama ternario Fe-Al-V en el rincén rico en Fe [39]: a) Isoterma a
735 °C (la linea punteada indica la seccion Fe;.,AlV,), b) Isopleta Fe;.,AlV,.

Las aleaciones endurecidas por precipitacion coherente tienen una larga trayectoria
como materiales resistentes a altas temperaturas [42], la alta resistencia otorgada
principalmente por los precipitados y en menor medida por los elementos agregados como
solucion soélida en la matriz, les propiciaron un desempefno sobresaliente. Debido a estas
elevadas cualidades, estas aleaciones recibieron la denominacidn de superaleaciones [43]. En
la Figura 1.4 se observa de forma comparativa la superioridad que tiene este tipo de
aleaciones con endurecimiento por precipitacion sobre la resistencia a la termofluencia [44].
Para tener a grandes rasgos una idea de las tensiones que pueden soportar este tipo de
superaleaciones se presentan en la Figura 1.5 dos familias de aleaciones, las primeras de base
Ni [45] (Figura 1.5a) donde se muestra cémo cambia la resistencia seguin la fraccién en
volumen de precipitados y en la Figura 1.5c las aleaciones base Fe-Al. En esta ultima figura se
incluyen las aleaciones endurecidas por precipitados B2 (NiAl) [28] y aquellas endurecidas por
precipitados L2, (Fe,AIX, X=Ta, Ti, Nb y V) [14-24]. La aleacién endurecida por el precipitado
Fe,AlV es similar a la tratada en el presente trabajo y los datos de tensién de fluencia fueron
publicados recientemente por [41]. Puede verse en ambas familias de aleaciones que hasta
cierto valor de temperatura la tensiéon de fluencia es mantenida o levemente reducida y a
mayores temperaturas la tensidn de fluencia disminuye rdpidamente. Este limite de
temperaturas es mayor para la familia de aleaciones base Ni presentada en la Figura 1.5a que
para las base Fe-Al de la Figura 1.5c, pero los valores de las tensiones maximas tienen la
relacidn opuesta.
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200 |-
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Figura 1.4 Tension de rotura a fluencia en 100 h de carga [44].
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Figura 1.5 a) Tension al 0,2% en funcion de la temperatura en aleaciones base Ni [45]. b)
Diagrama de equilibrio con las aleaciones utilizadas en la Figura (a). c¢) Modificacién de la
tension de fluencia en compresion con la temperatura en aleaciones base Fe-Al [21], [28], [41],
[46-47], a velocidades de deformacion é = 1x10~*s~1.

1.2 FABRICACION DE ALEACIONES BASE Fe-Al

A diferencia de la fusidn de aceros convencionales, al fundir y colar aleaciones base Fe-
Al deben considerarse tres aspectos fundamentales: la diferencia de temperaturas de fusién
del Al, del Fe y demas elementos de aleacidn; la naturaleza exotérmica de la formacion de
compuestos intermetdlicos; y la alta reactividad del Al con el crisol de fusién y con la atmdsfera
a la temperatura de fusidn. En varios trabajos se ha reportado que los problemas e
inconvenientes de fusién y colada mas importantes en aleaciones con altos contenidos de Al
incluyen [13],[48]: (a) La interaccién del bafio liquido, principalmente del Al, con el crisol
durante la fusién y colada en vacio o en aire. Esto reduce la vida util del crisol y contamina el
bafio liquido. Se ha encontrado que los crisoles de alimina minimizan este efecto. (b) La
reduccidon en mas del 25% de la eficiencia de fusidn en hornos comerciales para aceros. (c) La
oxidacion del Al y el brusco incremento de la temperatura del bafio liquido debido a la
reaccion exotérmica del Al con los metales de transicion. Este incremento de temperatura
produce: excesiva oxidacion o formacidn de escoria que complica el control de la composicion,
sobrecalentamiento del bafio liquido que puede generar dafios en el refractario usado como
revestimiento en el crisol, y pérdida de tiempo y energia al ajustar la temperatura de colada
debido al sobrecalentamiento del bafio. Para minimizar la oxidacion del bafo liquido y para
aumentar la recuperacion del aluminio durante la fusién por Induccidn al Aire (AIM), se puede
usar un cobertor de Ar o un dispositivo que elimine el oxigeno circundante (atmdsfera
reductora). Mediciones de composicién quimica sobre lingotes de aleaciones binarias Fe-Al
mencionados en [49], han mostrado que al fundir por AIM sin un elemento protector, se
pierde un 7-4% de Al, en cambio, al emplear los métodos reductores, la pérdida de Al se
minimiza hasta un 2%. La metodologia de fusidon de un lingote de aleacidén utilizada en el
presente trabajo fue basada en las experiencias realizadas en el trabajo previo [50], sobre la
aleacién Fe-12%AI-12%V (%at.).

Es comun que las aleaciones metdlicas con estructuras obtenidas directamente de
solidificacién no cumplan con los requerimientos mecanicos para su aplicacion. Algunas de las
causas que reducen las propiedades mecdanicas en este tipo de materiales son: el tamafio de
grano grande, macro o microsegregacion y porosidad [51]. En la mayoria de los casos se
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recurre a procesos termomecanicos para refinar el grano de la estructura de solidificacién y de
ese modo mejorar las propiedades mecanicas de la aleacién [52]. En el caso de aleaciones
basadas en el binario Fe-Al, estos procesos han sido usados para minimizar la fragilidad a
temperatura ambiente e incrementar la resistencia a la termofluencia [53].

1.3 ESTRATEGIA DE ESTUDIO

El presente estudio ha sido planeado para proporcionar informacién basica en el
disefo de aleaciones ferriticas reforzadas con precipitados Fe,AlV para aplicaciones de alta
temperatura.

El grupo de trabajos donde fue desarrollada esta Tesis planificé y abordd los estudios
de estas aleaciones en varias etapas, las cuales se presentan de forma esquematica en la
Figura 1.6. El eje del plan de trabajos es la linea vertical representada por los cinco bloques
centrales. Fue iniciada por los trabajos previos indicados por las letras “a” [38] y “b” [54]. Dos
ramas laterales consideran, por un lado, la adicién de un cuarto aleante a la composicidn de la
aleacion ternaria y, por el otro, el proceso industrial de fabricacion. Las flechas con lineas
punteadas indican la posible realimentacion del sistema alterando las propiedades finales de la
aleacioén.

Sobre esta base, se decidié que el trabajo de Tesis investigara la aleacién ferritica
Fe-12%AI-12%V (%at.) para optimizar la fraccién en volumen de precipitados, mantener la
morfologia esférica y evitar su coagulacion y coalescencia [39]. Ademas, esta eleccién de la
composicion de la aleacidn sobre la isopleta Fe,.,Al\V, tiene la ventaja de simplificar algunos
aspectos del estudio ya que la linea de equilibrio (tie-line) estd aproximadamente contenida en
la isopleta y por lo tanto posibilita, sin grandes errores, calcular la fraccién en volumen de
fases con la regla de la palanca como en los diagramas de equilibrio binarios. Unicamente los

“w_n
C

bloques indicados con una letra son los tratados en el presente trabajo.

@ P.R. Alonso y coautores [38]
@Tesis maestria PA. Ferreirds [54]
@Tesis doctoral P.A. Ferreiros
@Tesis Maestria A. Becerra [50]

Calculos Ab-initio de diagramas
de equilibrio ternario Fe-Al-X

Y
Estudio experimental
del sistema Fe-Al-V

( Seleccion de la _W

¢ L@ aleacién optima J ¥

@ (Fe-12%A1-12%V)

Insercién de 4'= aleantes Proceso industrial de fabricacion

(estabilidad del campo A2+L2, a (materias primas, refinamiento
@ mayores temp.) ¥ @@ de grano)
i L ( Estudio de la microestructura en | ] f

=®funcién de los tratamientos térmicos J=

Y

. Propiedades S v
mecanicas

Figura 1.6 Planificacion esquemdtica de los estudios bdsicos para desarrollar una aleacion

ferritica endurecida por precipitados Fe,AlV y referencias de los trabajos donde se efectud cada
etapa [38], [50], [54].
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1.3.1 Caracterizacion de la aleacion Fe;Al12V12

Como fue mencionado, la aleacién de interés en el presente trabajo posee una matriz
ferritica (A2) y una distribucidon de precipitados coherentes L2;. La insercién de obstaculos al
deslizamiento de las dislocaciones como es el caso de los precipitados, hace que el tamafio vy la
distancia entre los mismos estén directamente relacionados con el incremento de Ia
resistencia de la aleacién [55]. La distribucion de precipitados depende Unicamente de la
composicion de la aleacién y del proceso de precipitacion utilizado en su fabricacion.

Generalmente la aleacion se fabrica fundiendo los elementos aleantes, solidificando y
finalmente enfriando. Durante el proceso de enfriamiento se forman fases metaestables y/o
estables (segun el diagrama de equilibrio de fases) dependiendo de la cinética del sistema y del
proceso aplicado. Utilizando velocidades de enfriamiento normales de procesos industriales,
dificilmente las fases alcancen las fracciones en volumen establecidas en el diagrama de
equilibrio. Por lo tanto, es necesario realizar un tratamiento térmico de envejecimiento, el cual
posibilite la nucleaciéon y crecimiento de la fase precipitada en el seno de la fase matriz (A2),
inicialmente sobresaturada [39]. El resultado final es una dispersién de precipitados
embebidos en una matriz, cuya distribucion de tamafios y distancia entre precipitados
depende de las velocidades de nucleacidn y crecimiento del precipitado.

Termodinamicamente el estado final mencionado, cuyas fracciones en volumen de
fases son las de equilibrio, no satisface la exigencia de una configuracién de minima energia
debido a que el conjunto de precipitados presenta una energia superficial en exceso [56]. Por
lo tanto, el sistema continda su evolucién hasta un estado donde la energia superficial es
reducida tanto como sea posible. Esta evolucién de la distribucion de tamafios de particula
impulsada por el exceso de energia superficial es definida como engrosamiento [57-58]
(también conocida como maduracion de Ostwald [59-60]). El engrosamiento de los
precipitados hace que temporalmente la cantidad de precipitados disminuya, es decir, que a
mayor tiempo de envejecimiento la cantidad de precipitados es menor y sus tamafios son
mayores. El proceso hace que los precipitados de mayor tamafio crezcan a expensas de la
eliminacion de los precipitados de menor tamafio. Recientemente se ha comprobado que el
proceso de engrosamiento puede superponerse a la nucleacidn y crecimiento, especialmente
cuando los valores de energia superficial son bajos [61]. Sin embargo, en el presente trabajo
no abordaremos este tema y asumiremos que el sistema tratado inicia el proceso de
engrosamiento una vez completadas la nucleacién y crecimiento.

Descripto el procedimiento que permite obtener la aleacidn con diferentes
distribuciones de precipitados, interesa estudiar la relacidn entre esa distribucién de
precipitados y el mecanismo de incremento de la resistencia de la aleacion. Debido al
problema de garantizar la estabilidad térmica de la distribucién inicial de precipitados, se
utilizan los ensayos mecdnicos de relativamente corta duracién como son los ensayos de
traccién o compresién a velocidades de deformacién altas (¢ > 10™* s™1). A temperatura
ambiente es también usual el ensayo de dureza ain cuando esta magnitud posee una relacion
indirecta con la resistencia medida con los ensayos mecdanicos previamente mencionados. Si
bien la resistencia de la aleacidon en termofluencia es una propiedad muy importante de
conocer para las aplicaciones de alta temperatura, ella no fue uno de los objetivos de esta
Tesis porque se considerd que la temperatura de transicidén ductil-fragil de la aleacion es aun
mas limitante que su comportamiento en termofluencia.
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Los efectos del Al y V sobre la ductilidad y tenacidad de la matriz ferritica han sido
informados en la literatura. Especificamente, el efecto mas fuerte sobre la temperatura de
Transicién Ductil-Fragil (BDTT) es producido por el Al, elevando la BDTT desde -110 °C hasta
140 °C cuando el contenido de Al es incrementado hasta el 18 %at. [62], mientras que el V
tiende a reducir la BDTT en el rango de 0 a 9 %at. y luego la aumenta 6 °C por cada porciento
atémico hasta el 16 %at. [63]. Hasta el momento no hallamos informacién publicada sobre el
efecto sinérgico de ambos aleantes sobre la BDTT de la fase ferritica. Sin embargo, una
tendencia hacia el aumento de la BDTT podria suponerse por analogia con el caso de los
aleantes Al y Ti, ya que las aleaciones ferriticas endurecidas por precipitados Fe,AlTi han
mostrado un gran incremento de la BDTT (930 °C para FegssAlysTiss [64]) poniendo en
evidencia un fuerte efecto sinérgico entre aluminio y titanio para reducir la ductilidad de la
fase ferritica.

1.3.2 Adicién de cuartos aleantes (Fe-Al-V-X)

Es conocido que, en las aleaciones reforzadas por particulas o por precipitados, la
caida en la resistencia mecanica a cierta temperatura critica es consecuencia de que el
movimiento de las dislocaciones cambia de deslizamiento a trepado [65]. Para el caso del
reforzamiento por precipitados, la velocidad de la caida estd influenciada por la diferencia
entre esa temperatura critica y la temperatura maxima del campo de estabilidad matriz +
precipitado, ya que el limite de este campo fija el minimo valor en la resistencia mecanica. Es
decir que el intervalo de temperatura desde el inicio del trepado de dislocaciones hasta la
maxima estabilidad del campo bifasico establece la pendiente de caida en la resistencia
mecanica en funcién de la temperatura, concluyendo que para mayor intervalo menor es la
velocidad de caida. Es deseable, entonces, lograr aleaciones con estabilidad del campo bifasico
a temperaturas mayores. Para modificar los campos de fases de sistema ternarios en el disefio
de aleaciones es habitual la utilizacién de micro-aleantes. Para ello es necesario identificar
aleantes compatibles con el sistema de aleacidn principal.

Al comparar las secciones isotérmicas, calculadas por primeros principios, de los
diagramas de equilibrio ternario Fe-Al-V y Fe-Al-Ti en los rincones ricos en Fe se observan
campos de fase similares [38]. Por lo tanto, aleaciones cuaternarias de Fe-Al-V-Ti deberian
presentar caracteristicas similares. Resultados experimentales en la literatura confirman esta
prediccién [66-68]. En la Figura 1.7 se muestra un aumento, en composicion y temperaturas,
del campo de estabilidad A2+DO; (L2;) en el binario Fe-Al cuando se agrega Ti en un 5 %at.
Como también puede observarse, hay una correlacién con el aumento de la temperatura de
transicion de fases L2,/B2. Los calculos ab-initio de las energias de formacion de los
intermetalicos Fe,AlV y Fe,AlTi también predicen este comportamiento [38].

Nishino y co. han estudiado aleaciones del tipo (Fe;xMy);Al con aleantes M =Ti, V, Cry
Mo, encontrando que la temperatura de transicion de fases L2,/B2 es fuertemente
incrementada por el V y el Ti, sin embargo, el incremento producido por el Ti es superior al del
V [69] (Ver Figura 1.8a). Por lo tanto, la micro-aleacién de la aleacidn Fe;sAl,,V,, con Ti aparece
como una estrategia promisoria al momento de incrementar la temperatura de equilibrio del
campo de dos fases A2 + L2;.
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Figura 1.7 Diagramas de equilibrio de fases: a) Binario Fe-Al [66], b) Isopleta con 5% Ti y binario
Fe-Al en linea punteada [68], c) Isopleta con 5% Ti [67].

La estrategia de micro-aleacidén con Ti debe contemplar también efectos secundarios
sobre las fases, principalmente sobre el precipitado. Los cdlculos ab-initio en los sistemas
ternarios Fe-Al-X (X= Ti, Nb, V) indican que el tercer aleante prefiere ocupar un sitio en el
intermetalico Fe,AIX antes que en la solucion sélida [38]. Por lo tanto, se espera que,
aproximadamente todo el Ti adicionado reemplace al V en el precipitado. Una consecuencia
esperable de ese reemplazo es la modificacién del pardmetro de red en el precipitado. La
Figura 1.8b muestra que la sustitucién de Fe en el intermetalico Fe;Al (DOs) por Tiy V hasta
alcanzar la composicion estequiométrica L2,, tienen influencias opuestas sobre el parametro
de red, siendo incrementada por el Ti y reducida por el V [69]. La morfologia esférica de los
precipitados Fe,AlV observados en aleaciones Fe,.,Al,V, hace suponer que el desajuste de red
entre matriz y precipitado es pequefio, por lo tanto la adiciéon de Ti llevard a un mayor
desajuste [39]. Es conocido que el desajuste de red afecta las dos propiedades que son de
mayor interés en esta Tesis, esto es, las propiedades mecanicas [43],[70-71], y la velocidad de
engrosamiento de los precipitados [30-31]. Por lo tanto ambas propiedades seran investigadas
en funcién del agregado de Ti.
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Figura 1.8 Aleaciones intermetdlicas (Fe;.xMy)sAl variando la composicion x para los elementos
M=Ti, V, Cr, Mn y Mo [69] (las lineas punteadas indican zonas bifdsicas). a) Temperatura de
transformacion B2-L2,, b) Parametro de red L2,.
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1.3.3 Refinamiento de grano en el proceso de fabricacion

Es bien conocido que las propiedades mecénicas de los aceros ferriticos y/o
martensiticos mejoran a medida que el tamafio de grano es refinado, en particular, las tres
propiedades que son a menudo criticas para el funcionamiento de los aceros estructurales: la
tensién de fluencia, la BDTT y la susceptibilidad a la fragilizacién por hidrégeno [72]. Los
resultados comiUnmente se interpretan con relaciones empiricas del tipo Hall-Petch [73-74]. La
variacion de la tensidon de fluencia con el tamafio de grano es dado por la clasica ecuacidn:

oy = 0y + K, d1/2 (1.1)
donde d es el tamafio de grano medio, gy, es la tension de fluencia para el monocristal y K, es
la constante Hall-Petch para la tensién de fluencia. Un comportamiento similar ocurre con la
tensién para producir fractura por clivaje, es decir, rotura sin deformacion plastica
intragranular:

0. = 0y + K. d™1/? (1.2)

donde g, es la tensidn de clivaje para el monocristal y K, es la constante Hall-Petch para la
fractura por clivaje. Finalmente también la BDTT obedece frecuentemente una ecuacién
constitutiva de la forma:

BDTT =Ty — Kgp d~/? (1.3)

donde T, es la BDTT para el monocristal y Ky, es la apropiada constante de Hall-Petch. En el
presente andlisis asumiremos que el rango de temperaturas donde ocurre la transicién ductil
fragil ocurre en un intervalo pequefio, permitiendo suponer que la BDTT coincide con la
maxima temperatura donde se produce la rotura totalmente fragil.

Hay una conexion entre la BDTT, g, y g, propuesta por el fisico ruso Yoffee, esta
puede explicarse como sigue. La tensién de traccién para fracturar la zona de proceso en la
punta de la fisura en un material elasto-plastico puede ser escalada adecuadamente con la
tension de fluencia del material. A su vez la tensidn de fluencia del material es una funcién
decreciente de la temperatura como se esquematiza en la Figura 1.9, mientras que, la tension
de fractura por clivaje es independiente de la temperatura. El criterio de Yoffee para definir la
BDTT es la temperatura para la cual 0y = 0., Ya que para temperaturas menores a BDTT es
gy, > 0. mientras que para temperaturas mayores a BDTT es g, < g, . Ahora analicemos el
efecto de variar el tamafo de grano, para ello consideremos la curva de la tensién de fluencia
en las cercanias de la BDTT para un dado tamafio de grano. Alli podemos linealizar la funcion
Tyo (1) COMO dy 1y = M T + hy escribir el criterio de Yoffee,

O—y (BDTT) = Uyo (BDTT) + Ky d_l/z = UC (BDTT) = O—CO + KC d_l/z =m BDTT + h + Ky d_l/z (1'4)

luego,
BDTT::(%O_h)+(KC_K5>d—uZ (1.5)
m m
con lo cual identificamos la constante de Hall-Petch de la ecuacion (1.3), como:
K. — Ky (1.6)
=—(525) |
BD m

Debido a que la constante m es negativa, el proceso de refinamiento de grano
producird una disminucién en la BDTT Unicamente cuando se cumpla que los coeficientes de
Hall-Petch de las tensiones de fluencia y clivaje presenten la relacién K. > K,,, como se
esquematiza en la Figura 1.9 [72],[75].
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Figura 1.9 Diagrama de Yoffee para el caso de disminucion de la BDTT. La BDTT queda

determinada por el punto donde se igualan la tension de traccion en la punta de la fisura ot

(proporcional a la tension de fluencia) con la tension de fractura por clivaje (o¢).

En el Fe bcc, los planos primarios para el deslizamiento de dislocaciones son de la
familia {110} y por lo tanto el deslizamiento esta limitado por las dimensiones de estos planos
dentro del grano. En forma similar, el clivaje en Fe bcc esta limitado a los planos de la familia
{100}. Luego K, dependera del grado de desorientacion de los planos {110} entre granos
vecinos o de obstaculos que dificulten el deslizamiento de las dislocaciones en dichos planos,
mientras que de forma similar la K, dependerd de la desorientacion entre los planos {100} o
elementos que dificulten la propagacion de fisuras en la respectiva familia de planos, por lo
tanto, una reduccién de la BDTT es posible de lograr si se maneja adecuadamente la textura de
los granos refinados [75-77].

Los procesos termomecanicos para refinar el grano de la estructura de solidificacion
incluyen generalmente la deformacién en caliente para lograr una recristalizacion dinamica, es
decir, recristalizar mientras se deforma pldsticamente. En el caso de aleaciones reforzadas por
precipitados, la temperatura del proceso de recristalizacién dindmica debe ser superior a la
temperatura de disolucion de los precipitados para lograr la mayor eficiencia del proceso. Por
lo tanto, las aleaciones ferriticas endurecidas por precipitados Fe,AlV deben ser deformadas a
temperaturas donde sdlo el campo A2 esté presente, evitando adicionalmente la formacion de
la tercera fase B2 (ver Figura 1.3).

El autor del presente trabajo fue co-director del trabajo de Tesis de Maestria llevado a
cabo para investigar la rama del proceso industrial de fabricacién de la aleacion FessAl,V1,
indicado por la letra “d” en la Figura 1.6 [50]. Uno de los resultados importantes de ese
trabajo, utilizado en el analisis de esta Tesis, fue la observacidn de la recristalizacidon dinamica
en un lingote fundido y laminado a 900 °C con diferentes grados de deformacion y velocidad.
La deformacién y velocidad de deformacién maximas alli aplicadas fueron e =1y é =30 s™. Sin
embargo, la recristalizacién dinamica fue incompleta, sélo las zonas del lingote ubicadas en las
proximidades de los rodillos laminadores fueron totalmente recristalizadas. En cambio en la
zona central del lingote se observaron los grandes granos columnares previos conteniendo en
su interior una fina estructura subgranular. El estado de tensiones y deformaciones durante la
laminacién son dificiles de estimar, por lo tanto, se necesita mayor informacion como la que
puede obtenerse mediante ensayos de compresidn a grandes velocidades de deformacion.
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1.4 OBJETIVOS

En base a los estudios previos realizados por otros autores, nuestros trabajos previos y

el andlisis estratégico precedente, identificamos seis objetivos criticos que deben ser

abordados para el desarrollo de aleaciones ferriticas fortalecidas por precipitados Fe,AlV:

1.

Cinética de engrosamiento de los precipitados Fe,AlV en el posible rango de
temperaturas de servicio (600 a 700 °C) y los factores que la controlan.

Mecanismo de endurecimiento a temperatura ambiente de las aleaciones fortalecidas.
Temperatura de transicién ductil-fragil de las aleaciones fortalecidas.

4. Tensién de fluencia en compresion en el posible rango de temperaturas de servicio

(600 a 700 °C).

Efecto de la insercidon de Ti como cuarto aleante sobre el campo bifasico de equilibrio
de fases (matriz ferritica + precipitados Fe,AlV). Posibles efectos adicionales sobre la
cinética de engrosamiento y el endurecimiento.

Caracterizacion de la ventana de velocidades de deformacion y temperatura para la
recristalizacién dindmica.

En los siguientes capitulos, se abordaran estas seis cuestiones. La relacidn entre la

microestructura y propiedades mecdnicas de las aleaciones ferriticas fortalecidas con

precipitados Fe,AlV se enfatizan a lo largo de toda la Tesis. El estudio profundiza nuestro

conocimiento de los mecanismos de evolucién microestructural y mecanismos de deformacion

en aleaciones ferriticas reforzadas por precipitados, y proporciona nuevos conocimientos en el

desarrollo de estos materiales para aplicaciones en altas temperaturas.
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2 FUNDAMENTOS BASICOS

Con el fin de preparar el terreno para los siguientes capitulos donde se abordan de
forma detallada temas especificos de la investigacion, es apropiado examinar primero a un
nivel elemental algunos de los conceptos basicos del engrosamiento de los precipitados,
mecanismos de endurecimiento por precipitacion coherente y mecanismos de recristalizacion
dindmica.

2.1 ENGROSAMIENTO / MADURACION DE OSTWALD

El uso generalizado de dispersiones de segunda fase en materiales ha estimulado el
estudio intensivo de los procesos difusivos que se producen en ellos [78]. Si consideramos un
sistema compuesto por una fase dispersa embebida en el seno de otra fase, cuyas
composiciones individuales son las de equilibrio, es decir que la formacidn de la fase dispersa
ha finalizado (proceso de nucleacién y crecimiento). Termodindmicamente, el estado
mencionado, no satisface la exigencia de una configuracion de minima energia debido a que el
conjunto de particulas presenta una energia superficial en exceso [79]. La disminucién de la
energia total del sistema puede evolucionar reduciendo la superficie neta entre ambas fases.
La relajacion de un sistema de este tipo se caracteriza por una reduccion en la cantidad de las
particulas dispersas y un aumento en su tamafio promedio. Este mecanismo de evolucion
temporal es denominado engrosamiento o maduraciéon de Ostwald y esquematicamente
puede ser apreciado en la Figura 2.1 [59-60].

a) t1 t C) ty

Figura 2.1 Esquema del proceso de engrosamiento de particulas en el seno de otra fase matriz.

Las particulas mayores crecen a expensas de las mds pequefias por difusion atomica a través
de la matriz. El radio promedio de particulas, <r>, crece con el tiempo (t;<t,<ts) sin cambiar la
fraccion en volumen de las fases [80].

Un progreso significativo en la teoria de engrosamiento en estado estacionario sobre
una mezcla binaria diluida fue realizada simultdaneamente en 1961 por Lifshitz y Slyozov [57] y
Wagner [58], seguidos por Hillert en 1965 [81], desarrollando un método de tratamiento del
conjunto de particulas, con predicciones cuantitativas del tamafo promedio de particulas a
largos tiempos, numero de particulas y sobresaturacion del sistema de engrosamiento. En
referencia a sus tres primeros autores, el modelo de evolucidon temporal es actualmente
reconocido por sus iniciales como modelo de LSW.

La primera solucidn que resuelve el modelo de LSW es la identificacidn del radio critico
de particulas, re, el cual delimita a las particulas que crecen de las que se reducen.
Considerando al radio de una particula como r, entonces la particula crece si r>r¢ y se reduce si
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r<re. La complejidad del problema radica en que r¢ es dependiente del tiempo (t). Formulando
el balance de masas para las particulas y la matriz, en una condicién de alta dilucién (fraccidn
en volumen de particulas tendiendo a cero, $—=>0) el modelo determina que:

dr __2A(1 1)
dt_r_ r

donde el término A = yVmDC“/ﬁ/RT, considera a la energia de interfaz (y), el volumen

(2.1)
. T

atémico de las particulas (V,,), la difusividad en la fase matriz a (D), la fraccion molar de soluto
en o en equilibrio con la segunda fase ﬂ(C“/ﬁ), la temperatura Ty la constante de los gases R.
El estado estacionario del engrosamiento ocurre cuando la funcidn distribucidon de
tamafio de particulas expresada en términos de la variable p = r/r, permanece constante
temporalmente. La ecuacion (2.1) puede reescribirse en funcién de la variable p como:

p=20—5——p= (2.2)
donde las condiciones necesarias para que se produzca el estado estacionario son:

P(Pmax) =0 y %‘pmax =0 (2.3)

Las condiciones de la ecuacion (2.3) también expresan que p tiene una doble raiz en
Pmax- Al suponer que A es constante, la solucién de las ecuaciones (2.2) y (2.3) con respecto a
p producen un Py = 3/2 y el valor de 7., y el radio critico 7.(t) se puede obtener por
integracion de 7, como:

() =13t =to) = gA(t — to) (2.4)

El valor de 84/9 es comunmente denominado el factor cinético del engrosamiento y se lo
representa con la letra K.

La funcién distribucion f(r,t) en estado estacionario puede ser independizada del
tiempo al expresarse en térmicos de G(p):

1
f@r,t) = G(p) (2.5)
12 (t)
La funcidén G(p) puede derivarse en base a la ecuacién de continuidad [82]:
af o af af or
_ — (7 _ — P JE— = 2.6
ot Tar D) =t et =0 2:6)

El resultado es la distribucién de LSW, la cual se presenta en la Figura 2.2 y su
expresion es la siguiente:

Cap?y 3 7/3 3/2 \11/3 p
Glp) = T(3+p> <3/2—p> exp(S/Z—p) 27)

Al comparar las distribuciones de particulas tedricas con las obtenidas de mediciones
experimentales, es conveniente representar los datos respecto de la variable x=r/<r>. Siendo r
el radio de particula y <r> el valor promedio. El cambio de variable de p a x, se obtiene

realizando g(x)=<p>G(<p>x), siendo <p>= f(fm“"p.G(p)dp. Pero en el caso particular del

modelo de LSW donde ¢ =0, se tiene que <p>—>1y el cambio de variable no modifica el perfil
de la distribucion.
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Figura 2.2 Funcion distribucion de tamafos de particula, G(p), segun el modelo de LSW.

En la actualidad continta el desarrollo de las teorias de engrosamiento, involucrando
mas variables, mayores consideraciones y complejidades para predecir de manera mads exacta
los mecanismos actuantes en el engrosamiento [56],[83-84], aunque por el momento no fue
aceptada una Unica solucidn y continda la discusién de varios modelos en forma paralela.

2.2 MECANISMOS DE ENDURECIMIENTO POR PRECIPITACION

En la Seccion 1.1 fue mencionado el método de endurecimiento por precipitacion
coherente y la sobresaliente resistencia en altas temperaturas que les otorga a las
superaleaciones (Figura 1.4). En esta Seccién se describen de forma sucinta y cualitativa
algunos mecanismos que intervienen en el incremento de la resistencia por adicidon de
particulas en una matriz metalica [65],[85]. Unicamente se mencionan los mecanismos
aplicados en este trabajo de Tesis, quedando excluidos los endurecimientos; quimico, por
diferencia de mddulo de corte y por fallas de apilamiento.

Los mecanismos de incremento de la resistencia por precipitacion coherente estan
basados en la forma en la que una dislocacién de vector de Burguers (b) y tension de linea (T)
interactla con los precipitados (obstaculos) en el plano de deslizamiento cristalino. El
problema es determinar cdmo la dislocacion, que se desplaza bajo la influencia de una tensién
aplicada de corte 7, supera los obstaculos que impiden su movimiento. Si en el plano de
deslizamiento existen n; obstaculos por unidad de darea, una medicion del espaciado
conveniente entre estos es el cominmente llamado raiz de separacion de arreglo, L;, definido

2 Se debe tener en cuenta que el espaciado promedio planar entre obstaculos

como: L = ng
mas proximos es L/2. Las interacciones dislocacidén-particula pueden subdividirse en varias
categorias, dependiendo de que los obstaculos sean considerados puntuales o de un tamafio
finito. En [86], Nabarro distinguié a los obstaculos como localizados o difusos. Siendo
localizados aquellos que interactian con las dislocaciones Unicamente cuando estan en
contacto fisico directo, y obstaculos difusos, cuando pueden interactuar con dislocaciones en
una distancia caracterizada por una extensidn zonal w, y una energia de interaccion.
Considerando inicialmente a los obstaculos localizados, cuando la dislocacion se
encuentra con el obstéaculo, la linea de dislocacién se curvara bajo la influencia de la tension
aplicada con un arco de circunferencia de radio (R). La dislocacion se curvard hasta que el
obstaculo ya no pueda sostener la fuerza que actua sobre ella (fuerza maxima, F,,), ocurriendo
la liberacién de la dislocacion y su posterior deslizamiento hasta encontrar un nuevo obstaculo

(ver Figura 2.3a). La tensiodn critica, 7, requerida para que la dislocacién se libere del obstaculo
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esta relacionada con el radio critico, R, como: 7. =T / (bR). Debido a que la distancia efectiva
entre obstaculos es L, la tension critica puede expresarse como: 7. =2Tsen(6/2) / (bL), donde
B¢ es el angulo critico formado por la dislocacion en el obstaculo puntual (ver Figura 2.3a) y el
numerador de esta ecuacidn representa a la F,. Para resolver el problema por completo fue
necesario determinar la forma en que L depende de la tensién aplicada, siendo la primer
aproximacion realizada por Friedel en 1956 [87].

La interaccidn entre una dislocacién y obstaculos difusos fue considerada por primera
vez por Mott [88]; de hecho, fue uno de los primeros en reconocer el rol de la flexibilidad de
una dislocacion en la determinacidn de la separacién de los obstaculos a lo largo de la linea de
dislocacion. La interaccidn produce que la dislocacién adopte una configuracion de zig-zag, con
una amplitud media h/2 (ver Figura 2.3b). El obstéculo eficaz espaciado a lo largo de la linea de
dislocacién (conocida como el espaciado de Mott), Ly, se determina en parte por la condicidn
de que el area definida por el rectangulo Lyh contiene en promedio un obstaculo, es decir,
nLyh = 1. Una relacién entre h y los demas parametros del problema, es hallada al minimizar

la energia total de la linea de dislocacién en forma de zig-zag sobre un arreglo de obstaculos.
Obteniendo una tensién critica de 7. = 2Tw™” [sen(8/2) / (bLy)]*".

Figura 2.3 a) Movimiento de una dislocacion a través de un campo de defectos puntuales
distribuidos al azar. Simulacion computacional [89]. b) Geometria de zig-zag adoptada por una
dislocacion interactuando con obstdculos a través de un entorno w. Segun las estadisticas
presentadas por Mott en [88]. c) Lineas de dislocacion atravesando precipitados por los
mecanismos de corte y lazo (Orowan) [65].

Hasta el momento distinguimos a la interaccidn entre dislocaciones y obstaculos segun
si éstos ultimos son puntuales o tienen una extensidon finita. Kelly y Nicholson [90],
introdujeron la distincion del mecanismo de superacidon que utilizan las dislocaciones para
liberarse del obstaculo entre "corte" y "lazo (looping)". Cuando la F,, es muy elevada (F,, =2T7),
los obstaculos pueden asimilarse a puntos de anclaje muy resistentes que las dislocaciones no
pueden atravesar por su interior, es decir que no los pueden cortar. En estos casos la Unica
posibilidad de que una dislocacién supere al obstaculo es mediante el mecanismo de Orowan.
Este mecanismo es del tipo “lazo” y la secuencia de superacion del obstaculo ocurre mediante
el incremento de la curvatura de la linea de dislocaciéon, produciendo un rodeo del obstaculo
hasta el punto donde los dos segmentos de dislocacién pueden unirse y dejar atras al
obstaculo, tal como se muestra en la Figura 2.3c. El obstaculo superado queda rodeado por
una linea de dislocacion, por tal motivo este mecanismo suele denominarse de lazo.

22



Entonces, surge un nuevo problema para definir cual mecanismo puede operar; el de
corte o lazo. En principio es posible asumir que las particulas incoherentes son impenetrables
para las dislocaciones de la matriz, es decir, la particula no serd cortada junto con la matriz. La
dislocacion en este caso es forzada por la tension aplicada a curvarse alrededor de la particula
y superarla por el mecanismo de Orowan. De forma contraria, puede suponerse que las
particulas coherentes seran propensas a ser cortadas por las dislocaciones que se deslizan en
la matriz. En esta segunda suposiciéon hay que tener mads cuidado ya que las particulas
coherentes pueden ser cortadas Unicamente si la distancia entre particulas es lo
suficientemente pequefia como para que la curvatura de la linea de dislocacién no alcance la
tensién de Orowan para ser enlazada. Por lo tanto es esperable hallar el corte de particulas en
aleaciones con elevadas fracciones en volumen de precipitados coherentes. De forma mas
compleja aun, cuando se considera el mecanismo de engrosamiento de precipitados, para una
aleacion con fraccién en volumen de precipitados constante puede obtenerse mayor o menor
distancia entre precipitados dependiendo del tiempo de envejecimiento aplicado. Actlian en
tal caso, los mecanismos de corte para los envejecimientos a tiempos cortos (alto nimero de
precipitados y reducida separacidon entre ellos) y el de Orowan a tiempos prolongados
(reducida cantidad de precipitados y elevada distancia entre ellos).

A continuacién se tratardn mecanismos de endurecimiento en donde las dislocaciones
actuan por corte de precipitados. En estos casos los modelos consideran las propiedades de la
particula, en contraposicién al mecanismo de Orowan, donde los obstaculos son
impenetrables y el problema es abordado en base a las caracteristicas fisicas de la matriz y de
la distribucion de particulas.

2.2.1 Endurecimiento por orden

Cuando una dislocacién de la matriz corta a una particula coherente ordenada (Figura
2.4a), se crea en el plano de deslizamiento dentro de la fase precipitada un desorden en forma
de limite de dominio de antifase (APB) de energia superficial y4p5. La energia por unidad de
area de APB representa la fuerza por unidad de longitud que se opone a la dislocacién para
penetrar en la particula: F,, = yps d, donde d es la longitud de la dislocacién contenida en la
particula ordenada. Para particulas esféricas d = t r/2. La segunda dislocacién que se aproxima
a la particula (Figura 2.4a, simbolo “L” de color blanco), elimina el APB creado por la primera
dislocacién. Por lo tanto el APB provoca que las dislocaciones se encuentren acopladas de a
pares. Este desplazamiento de dislocaciones desplazandose de a pares es caracteristico de las
aleaciones que contienen precipitados coherentes.

El acoplamiento de a pares de dislocaciones puede ocurrir con una distancia
considerable entre ellas (Figura 2.4b), donde la primera y segunda dislocacion cortan
diferentes precipitados, a lo que se denomina interaccién “débil” o con una distancia menor
entre ellas (Figura 2.4c) y compartiendo el precipitado que es cortado, interaccidén “fuerte”. Al
superponer las fuerzas actuantes de ambas dislocaciones, se observd que el maximo valor es
obtenido cuando las dislocaciones toman la configuracion de la Figura 2.4c, donde la
dislocacion 1 se encuentra cortando a los precipitados y la dislocacion 2 estd en contacto con
el precipitado en la zona de interfaz.

Para el caso del engrosamiento de precipitados coherentes, en donde los precipitados
temporalmente incrementan su didmetro, se ha encontrado que existe un tamafio promedio
de precipitados en donde se tiene el maximo endurecimiento [91-93]. En esta condicidn
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particular ocurre generalmente lo mostrado esquematicamente en la (Figura 2.4c), la cual es la
transicion del mecanismo de interaccion entre dislocaciones débil y fuerte. De tal forma que
para radios de precipitados menores se produce una interaccion entre dislocaciones del tipo
débil y a mayores radios del tipo fuerte.
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Figura 2.4 a) Dislocacion cortando una particula ordenada y generando un APB (linea punteada
gruesa). (b) y (c) Par de dislocaciones cortando precipitados coherentes con apareamientos de
tipo: débil y fuerte respectivamente [65].

2.2.2 Endurecimiento por coherencia

Un precipitado coherente de pardmetro de red, a,, puede diferir respecto al de su
matriz, ag, distorsionando su entorno en un campo de deformacidon el cual interactua
elasticamente con las dislocaciones [94]. Este mecanismo de endurecimiento es
probablemente la fuente reconocida mds antigua de endurecimiento [95].

El caso mas profundamente modelado es el de una dislocacidn disociada, recta y pura
de borde en un medio lineal-elastico isétropo interactuando con un precipitado esférico de
radio r y desajuste de red J = 2(a,-as)/( a,+ag). La fuerza maxima de interaccioén, F,, depende
de la distancia del plano de deslizamiento actuante respecto del centro de la particula. F,, es
nula cuando el plano de deslizamiento contiene el centro de la particula, y tiene su valor
maximo F,, = 6 G b|J|r/ 3 para una distancia desde el centro de la particula de 2?r. Siendo G
el médulo de corte de la fase matriz.

La interaccién proviene del campo de deformacién fuera de la particula. Hasta ahora,
el endurecimiento por desajuste de red es el Unico mecanismo de corte donde la fuerza de
interaccion no es derivada de las propiedades de la fase dispersa. La dislocacién siente los
campos de deformacion de los precipitados que se cruzan fisicamente con su plano de
deslizamiento. Por lo tanto, el tamafio efectivo de los obstaculos, es decir, su gama de
interaccion es modificada segun el tamafio de particulas.

2.2.3 Determinacion del modelo de endurecimiento

Al disponer de varios mecanismos de endurecimiento por corte de precipitados, surge
el problema de cudl de todos ellos considerar o si los efectos son aditivos y es necesario
considerarlos simultdneamente a todos ellos. Analizando puntualmente los dos mecanismos
aqui tratados, el de orden (Seccion 2.2.1) y el de coherencia, algunos autores los trataron
inicialmente como efectos aditivos [96-97], pero posteriormente en [98] fue analizada esta
superposicidn, encontrandose que si bien las fuerzas de cada efecto deben sumarse al modelar
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el corte del precipitado, no es extensible este concepto al incremento de la tensidn, ya que se
sobreestimaria la capacidad de endurecimiento de los precipitados [85]. En trabajos actuales
se asume que los mecanismos de corte por orden y coherencia actian simultaneamente vy el
modelo correspondiente que indique un mayor incremento de la tension sera el que defina la
resistencia final de la aleacién [99-101].

2.3 RECRISTALIZACION DINAMICA

A temperaturas superiores a 0,5T; (T;: Temperatura de fusién), el endurecimiento por
deformacién plastica es contrarrestado por procesos de restauracion dindmicos, como la
recuperacion dinamica (DRV) y la recristalizacion dinamica (DRX). El estado de comprension
con respecto DRX y DRV hasta alrededor de 1980 es resumida en la Tabla 2.1 [102-104].

Tabla 2.1 Procesos de restauracion dindmica operando durante la deformacion en caliente en
materiales metdlicos estudiados experimentalmente (estado de comprension hasta 1980
aproximadamente).

Energia de fallas de

Mecanismo de restauracion Materiales . .
apilamiento

Au, Cu, Ni, Pb, y-Fe (fcc),

Recristalizacion dinamica .
y sus aleaciones

Baja (a media)

Al, Mg, a-Fe (bcc), y sus

. Alta
aleaciones

Recuperacion dindmica

En materiales de baja a media energia de fallas de apilamiento (SFE), al aplicar una
deformacién, la densidad de dislocaciones puede aumentar a niveles elevados en donde
eventualmente las diferencias locales de densidad son lo suficientemente altas como para
permitir la nucleacién de nuevos granos, seguidos por migracidn de largo alcance de los limites
de alto dngulo (HABs). Tal DRX convencional se considera que es un fendmeno de dos etapas y
por lo tanto se lo denomina recristalizaciéon dindmica discontinua (DDRX) [105]. En materiales
de alta SFE, por el contrario, el nuevo arreglo y aniquilacién de dislocaciones tiene lugar
facilmente a través del mecanismo de DRV. Debido a la alta eficiencia de la recuperacién
dindmica, los nuevos granos no son formados mediante un mecanismo de nucleacién clasica;
la microestructura recristalizada se desarrolla en este caso por una transformacién progresiva
de subgranos a granos, dentro de los granos deformados previos. Las dislocaciones producidas
por la deformacidon se acumulan progresivamente en los limites de bajo angulo (LABs)
(subgranos), incrementando su angulo de desorientacion hasta alcanzar un valor critico de
limite de alto angulo (grano) [106]. Recientemente, se ha demostrado que, incluso cuando sdlo
estd operando la DRV, las nuevas estructuras de grano pueden evolucionar a muy grandes
deformaciones, no sdlo en condiciones de trabajo en caliente, sino incluso durante la
deformacién a temperaturas intermedias y bajas. Esto puede ocurrir tanto en materiales de
baja como alta SFE. Los mecanismos involucrados se pueden considerar como reacciones
continuas inducidas por deformacién que tienen lugar esencialmente de forma homogénea a
través de todo el volumen. Por lo tanto, este fendmeno se conoce como DRX continua (CDRX)
y es esencialmente un fendmeno de un Unico paso [105]. En la Tabla 2.2 se presenta la
comparacion entre las caracteristicas principales de las recristalizaciones dinamicas
discontinua y continua.
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Tabla 2.2 Comparacion de caracteristicas entre los mecanismos de recristalizacion dindmica

discontinua y continua (DDRX y CDRX respectivamente) [105].

Tipo de recristalizacion DDRX CDRX
Condiciones
Deformacién Mayor a &¢ (<1) Valores elevados (<3)
Temperatura (T/Tj) Sobre 0,5 0-1
Energia de apilamiento (SFE) Baja 0 media Baja hasta alta

Comportamiento de fluencia

En estado estable seguida por

Tension de fluencia . . .
un simple o multiples picos

Microestructuras

Deformacion critica para la Dependiente de T, € y tamafio
nucleacion (g¢) de grano inicial
Caracteristica de la Subestructura diferente entre

subestructura de dislocaciones granos. Gran heterogeneidad

Pseudo estable seguida por
un gradual endurecimiento

No dependenciade Ty &

Subestructuras de HABs.
Gran Homogeneidad

Un tercer mecanismo de DRX es la recristalizaciéon dinamica geométrica (GDRX), la cual
produce la division de los granos originales en nuevos granos como resultado de muy alta
deformacién [107]. En trabajos donde las deformaciones aplicadas son relativamente bajas
(e=0,2-0,6), la GDRX es despreciada ya que no puede causar la formacidon de nuevos granos

[108].

26



3 TECNICAS EXPERIMENTALES

Debido a la amplia variedad de equipos y clases de muestras utilizadas en el trabajo, se
presenta en la Figura 3.1 una hoja de ruta donde se resume la secuencia de procesos y
dimensiones que se aplicaron a cada muestra para alcanzar su objetivo final de ensayo o
caracterizacién. Los cadigos alfanuméricos son para identificar cada tipo de horno (Hn, n=1, ...,
6). En la lectura de los siguientes capitulos esta figura le brindara al lector una herramienta
rapida de consulta e identificacion de equipos y procesos aplicados en cada etapa de
fabricacion.
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FUSION

PRODUCTO

TRATAMIENTOS DE
HOMOGENEIZACION

EXTRACCION

DE MUESTRAS

TRATAMIENTOS DE
ENVEJECIMIENTO

EQUIPOS DE :
CARACTERIZACION
/ ENSAYOS

Horno de
arco eléctrico
(H1)

Horno de
Induccion
{H2)

Botones de
alta pureza
Fe-12Al1-12V

Botones de
alta pureza
Fe-Al-V-Ti
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baja pureza
Fe-12A1-12V

’ Laminacién en
caliente 1100°C
(Horno tubular
con argon (H3))

’ Horno tubular con

muestra encapsulada
enAr, 1100°C 136hs
(H4)

’ Laminacion en caliente
1100°C (Horno tubular
con argon (H3)

r O

Cilindros
@3x3mm

Paralelepipedos
b6 %6 %3 mm

Paralelepipedos
2,5x 10 x 55 mm

Polvo
= %0 pm

Fragmento
del boton
= ? g

Cilindros
B3x3mm

Cilindros
@10 %15 mm

Cilindros
@10 %15 mm

Env. en DSC
1°) 900 °C, 15 min
2°) 700 / 650 / 600 °C distintos tiempos (t < 600 min)

Horno de mufla (H&)
1°) 200°°C, 15 min
2°) 700/ 650 / 600 °C distintos tiempos (t = 600 min)

Horno tubular con vacio (H5)
19) 900 °C, 30 min
2°) 700 °C, 22 min

Horno tubular con vacio (H5)
1°) 900 °C, 15 min
29 700 °C, 22 min

Horno de mufla (H6)
1°).900°C, 15 min
2°) 700 °C, 22 min

} Env, en DSC a 700 °C 22 min

Horno tubular con vacio (H5]
19) 900 °C, 15 min
29 700 °C, 22 min

) DSC

P TEM

Durdmetro

*TEM

3
4
} Durémetro
4

**Impacto

p oRx

’ Durémetro

P Dsc <

p cTEM

’ Compresion
650 / 600 °C

} Compresién
900 °C

OPERACIONES INTERMEDIAS: *PREPARACION DE LAMINAS DELGADAS // **ENTALLA POR ELECTROEROSION

Figura 3.1 Hoja de ruta de muestras.
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3.1 FUSION DE ALEACIONES

Se utilizaron dos tipos de hornos para fundir las aleaciones. A continuacion se detallan
cada uno, destacando que sus diferencias principales son la capacidad de fusién y atmdsferas
de trabajo.

3.1.1 Horno de arco eléctrico (H1)

El horno trabaja por arco eléctrico con electrodo no consumible de tungsteno, con
crisol de cobre refrigerado por agua y bajo atmdsfera de argdn. Para obtener en la cdmara del
horno una atmaésfera adecuada, se realiza vacio (= 30 Pa) y luego llenado de Ar (99,999%) (= 34
kPa), repitiendo este ciclo de vacio y Ar tres veces. Luego de acondicionar la atmdsfera en la
camara del horno, se aplica una circulacion de Ar manteniendo una sobrepresion de = 34 kPa.
Adicionalmente, en un alojamiento lateral de la cdmara del horno se funden virutas de titanio
para absorber el oxigeno que hubiera podido quedar en el recinto. Se realiza una primera
fusidn de la aleacidn, luego se rota el material dentro del horno y se refunde, esta operacion se
repite cuatro veces. En la ultima refusidon, a medida que avanza la solidificacidn, se dan
pequefias descargas eléctricas superficiales para asegurar que en dicha zona se ubique el
ultimo liquido en solidificar, asegurando un botdn libre de rechupes internos. En la Figura 3.2a
se muestra la cdmara del horno. En su interior hay un botdn de aleacidn solidificado y de color
rojizo debido a la elevada temperatura a la cual se encuentra, en la Figura 3.2b se muestra el
botdn de aleacion terminado. La parte superior del horno posee una empufiadura de madera
gue permite manualmente mover el electrodo en el interior del horno.

Figura 3.2 Horno de arco: a) Cdmara del horno. b) Botdn de aleacion.

Las aleaciones fundidas en este horno se fabricaron con metales de las siguientes
purezas: Fe 99,97%, Al 99,99%, V 99,7% y Ti 99,7% (%peso). Cada componente fue pesado en
una balanza Mettler AE240 (+0,00001 g). Los metales fueron previamente decapados. Esto
consiste en una limpieza quimica superficial para remover éxidos y suciedad. En la Tabla 3.1 se
encuentran los reactivos empleados para el decapado y su tiempo aproximado de aplicacion.
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Las formulaciones fueron obtenidas de la Norma ASTM E340 [109] y en todos los casos se
aplicaron a temperatura ambiente.

Se fundieron 8 botones de 30 g de la aleacidon 76%Fe-12%AI-12%V (%at.) y 5 botones de 11 g
de diferentes composiciones y con Ti como cuarto aleante.

Tabla 3.1 Reactivos para decapado de metales (Utilizados a temperatura ambiente).

Metales Composicion de la solucién Tiempo (S)

Fe HCI (Concentrado) 50 % 60
H,0 50 %

Al NaOH 10g 40
H,0 100 mL

\Y HCI (Concentrado) 40 % 50
HNO; (Concentrado) 20%
HF (48%) 40 %

Ti HCI (Concentrado) 20 % 60
HF 40 %
H,0 40 %

3.1.2 Horno de induccion (H2)

El horno trabaja por inducciéon con bobina de cobre refrigerada por agua. El generador
de corriente alterna es marca Elektromaschinen Schultze & Co. KG (EMA) y modelo U210-50-4-
100, de potencia 50 KVA, frecuencia constante de 4 KHz y adaptador de impedancias. El
conjunto crisol y bobina se encuentran alojados en una estructura rebatible, la cual es
accionada por una manivela al momento de la colada. El eje de rotacién se encuentra alineado
con la boquilla de vertido para mantener constante la altura de colada al inclinar el conjunto
(Figura 3.3a). El control de temperatura del bafio liquido se efectué con un pirémetro
infrarrojo Raytek modelo Raynger 3i 2ML2E montado sobre un tripode (Figura 3.3b). Se utilizo
un sistema de quemado del oxigeno sobre el bafio liquido para minimizar la oxidacién de los
elementos de aleacién. El sistema consiste en un quemador en forma de toroide, alimentado
con gas propano licuado (Figura 3.3c).

El crisol fue fabricado por apisonado de polvo de alimina humedecido con solucién
acuosa de silicato de sodio (aglomerante) al 5%. Para un adecuado acople magnético entre la
bobina y la carga a fundir, los alambres de acero y aluminio (@ 4 mm) fueron enrollados en
espirales compactos formando discos del diametro interior del crisol (70 mm). A su vez se
soldaron por TIG varios paquetes de discos de acero (2 a 6 discos) formando cilindros
compactos. La limpieza de los alambres fue realizada con tela esmeril y las piedras de
ferrovanadio decapadas con el reactivo para V indicado en la Tabla 3.1.
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Pirémetro 6ptico

Tripode

1
v Crisol con bobina
de induccién

Figura 3.3 Fusion por induccion. a) Conjunto rebatible de crisol y bobina. b) Sistema de
medicion de temperatura. c) Método de reduccion del oxigeno durante el proceso de fusion.

La lingotera fue realizada con dos laterales de acero y el resto con material ceramico.
La altura de la lingotera es de 80 mm; en la Figura 3.4(a) se muestran las dimensiones y
materiales de la seccién transversal. El disefio de la lingotera fue realizado para obtener un
lingote con granos columnares como los presentados esquematicamente en la Figura 3.4 (b),
basandose en el trabajo realizado en [50]. La mazarota se fabric6 de 60 mm de alto, con
paredes inclinadas a 15° hasta empalmar la seccién de la lingotera (piramide trunca invertida)
y el material utilizado fue del mismo ceramico que la lingotera.

Los metales utilizados para la aleacion fueron de baja pureza. La composicion quimica
entregada por los proveedores de las materias primas se muestra en la Tabla 3.2 a excepcidn
del carbono en el acero que fue medido con un equipo LECO CS400 segln el procedimiento de
la Norma ASTM E1019 [110]. El pesaje de los componentes de aleacidn se realizd en una
balanza Mettler P1200N (10,01 g).

Se fundieron 2300 g de la aleacidn 76%Fe-12%Fe-12%Al, de los cuales 2/3 pertenecen
al lingote y 1/3 a la mazarota.

Tabla 3.2 Composicion quimica y forma de suministro de la materia prima del lingote.

Composicion (%peso)

Material Forma
Fe Al \Y C Mn Si P S
Acero bajo C Alambre Resto - - 0,06 0,45 0,20 - -
Ferrovanadio Piedras 16,03 2,4 80,17 0,09 - 1,22 0,06 0,03
Aluminio Alambre - 99,9 - - - - - -
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Figura 3.4 a) Seccion de la lingotera (dimensiones en mm). b) Esquema de los granos
columnares en el interior del lingote.

3.2 Tratamientos térmicos / termomecanicos

Los equipos utilizados para tratamientos térmicos o termomecanicos se detallan en la
presente seccion. Segun el objetivo buscado, los tratamientos pueden dividirse principalmente
en dos tipos: de “homogeneizacién” y de “envejecimiento”. En la Figura 3.5 se presenta un
esquema con ambos tratamientos térmicos.

Las estructuras resultantes de fundicidn son heterogéneas debido a la segregacién y/o
por la formacién de fases de diferente estructura y composicidn durante el enfriamiento. Por
lo tanto, la microestructura proveniente de fundicion constituye un punto de partida
inadecuado y con el objetivo de alcanzar una estructura homogénea y de equilibrio, se realiza
un tratamiento de homogeneizacidén posteriormente a la fusién de las aleaciones.

Para ello se utilizaron 2 métodos; el primero es aplicar un tiempo prolongado a alta
temperatura, el segundo método es laminar en caliente, en este ultimo caso se aplica una
energia mucho mas elevada y se alcanza el mismo objetivo en un tiempo de operacién menor.

El envejecimiento busca producir una determinada microestructura de precipitacion, la
cual serd funcién del tiempo y temperatura utilizada. Para el tipo de aleaciones tratadas en el
presente trabajo, se utiliza previamente al envejecimiento un tratamiento térmico de
“solubilizacidn”, el cual se realiza a mayores temperaturas para eliminar la precipitacién que
pueda contener la aleacién y luego generarla de forma controlada e isotérmicamente en el
envejecimiento. Por la imposibilidad técnica que presentan los hornos, para pasar de una
temperatura a otra inferior en un corto tiempo (Solubilizacion — Envejecimiento), se utilizaron
dos hornos iguales (H6) a distintas temperaturas o en su defecto se retiraron las muestras del
horno (H5), se esperd a que baje la temperatura del horno y se ingresaron nuevamente las
muestras.
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i (1100°C)
Homogeneizacion
4 (900°C)
\ Solubilizacién

EE

Temperatura

Tiempo Fases
Figura 3.5 Esquema de los dos tipos de tratamientos térmicos utilizados y relacién con las
transformaciones de fases.

3.2.1 Laminacion en caliente

Se utilizd una laminadora KRUPP; de motor 50 HP, rodillos @ 210 mm, a una velocidad
de 49 rpm y temperatura de laminacion de 1100 °C (Figura 3.6). Se fabricé un dispositivo para
introducir los botones en la laminadora con reducida extraccion caldrica y de forma segura
para el operador. El dispositivo consta de una base cerdmica donde se deposita la aleacion
caliente, dos guias regulables para mantener el sentido de laminacidn y una palanca operada a
distancia para introducir el botdn de aleacion hasta los rodillos laminadores (Figura 3.7).

El horno para calentar las aleaciones es de tipo tubular con circulacién de Ar (H3). Para
el caso de la laminacién en caliente de los botones, se aplicd una deformaciéon verdadera total
de €= 1,13. En la Tabla 3.3 se detallan las deformaciones aplicadas en las multiples pasadas de
laminacién y la velocidad de deformacion (y) en cada caso. Las ecuaciones (3.1) y (3.2) se
utilizaron para confeccionar la Tabla 3.3 [111]. El tiempo de permanencia en horno previo a
laminar fue de 15 minutos, entre etapas de laminacidn 5 minutos y luego de la ultima etapa se
aplicé 10 minutos de horno con enfriamiento al aire. En el caso de la laminacién del lingote, se
cortd el mismo a una altura de hg = 55 mm y fue laminado a una altura de h; = 47 mm (€ =0,16,

£=3,8 ). El tiempo de permanencia en horno previo a laminar fue de 60 minutos y luego fue
enfriado dentro del horno (300 minutos aproximadamente).

Figura 3.6 Laminadora.
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Figura 3.7 a) Dispositivo de empuje para laminacién. b) Detalle del botdn de aleacion en la

posicion previa a ser laminado.

Tabla 3.3 Procedimiento de laminacion en caliente de botones sin Ti.

Pasada de Espesor obtenido "
laminacion (mm) € £(s)
Botdn fundido 9,3 . -

1 8,8 0,06 5,7
2 8,4 0,05 5,3
3 8,0 0,05 5,6
4 7,7 0,05 5,1
5 7,2 0,05 6,8
6 6,7 0,07 7,3
7 6,1 0,09 8,6
8 5,5 0,10 9,4
9 5,0 0,10 9,6
10 4,5 0,11 10,5
11 4,0 0,12 11,7
12 3,6 0,11 11,8
13 3,3 0,09 11,3
14 3,0 0,10 12,3

h
e=1Ln (—0>
hy

1
. _ Vv [(hg—hy)] "2
Thl R

(3.1)

(3.2)
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donde,

€: Deformacién verdadera

ho: Altura inicial

h;: Altura final

&: Velocidad de deformacidn

v: Velocidad tangencial de rodillos
R: Radio de rodillos

3.2.2 Horno tubular con Ar (H3)

El horno es del tipo tubular, de cdmara cerdmica horizontal, de corriente alterna
monofasica, con calentamiento mediante una resistencia bobinada externamente al tubo. La
tapa trasera se encuentra sellada, la misma posee una conexién para el ingreso de argdén y un
orificio para el termopar utilizado en el control de temperatura del horno. La tapa frontal se
abre para el ingreso y egreso de muestras. El horno se encuentra montado en una base movil,
para ser utilizado préximo a la mdquina laminadora y se aplic6 en muestras destinadas al
laminado en caliente. El caudal de Ar utilizado fue de 5x10° m?/s y la temperatura de trabajo
fue de 1100 °C. En la Figura 3.8 se muestra una fotografia del horno.

«

Figura 3.8 Horno tubular con Ar (H3).

3.2.3 Horno tubular con encapsulado (H4)

El horno es del tipo tubular, de cdmara cerdmica horizontal, de corriente alterna
monofasica, con calentamiento mediante una resistencia bobinada externamente al tubo
(Figura 3.9a). La tapa trasera se encuentra sellada y con un orificio para el ingreso del
termopar de control. Por la tapa frontal se ingresan las muestras (Figura 3.9b). Las muestras
utilizadas en este horno se envolvieron en una chapa de 0,2 mm de Ta y luego se encapsularon
herméticamente en un tubo de cuarzo con atmodsfera de Ar a una sobrepresidén calculada
segln la ecuacién de estado para gases ideales, de manera que a la temperatura de
tratamiento la presion interior del tubo sea de una atmdsfera (Figura 3.9c). Este horno es
utilizado para el tratamiento de homogeneizacién de botones aleados con Ti. El tratamiento se
realizé a 1100 °C por 136 hs, las condiciones del tratamiento fueron seleccionadas de la
referencia [54] en donde se obtuvieron adecuadas homogeneizaciones quimicas sobre
aleaciones similares.
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Figura 3.9 a) Horno tubular (H4), b) Ingreso de muestras, c) Muestras envueltas con Ta en un
tubo de cuarzo con atmdsfera de Ar.

3.2.4 Horno tubular con vacio (H5)

El horno es del tipo tubular, de cdmara cerdmica horizontal, de corriente alterna
monofasica, con calentamiento mediante una resistencia bobinada externamente al tubo. El
horno se encuentra abierto en ambos extremos. Las muestras se ubican en un tubo de cuarzo
de mayor extension que el horno. El tubo de cuarzo tiene sellado un extremo, en su interior se
ubica el termopar de control del horno junto con las muestras y se sella el extremo opuesto
con un tapdn especial que permite conectar los terminales del termopar al exterior y ademas
contiene un conducto para realizar el vacio. El vacio se realiza previamente al tratamiento
térmico y se mantiene durante el tratamiento por medio de un circuito de bombas
turbomolecular y mecénica. El tubo de cuarzo y el circuito de bombas se encuentran montados
en un carro movil que permite el ingreso y egreso del tubo de cuarzo al horno (Figura 3.10).
Debido a que el tratamiento térmico de envejecimiento requiere previamente un estadio
isotérmico de solubilizado (Figura 3.5), se realiza el primer tratamiento, se extrae el tubo del
horno y se espera a que el horno alcance la temperatura del segundo tratamiento para volver
a ingresar el tubo con las muestras. Las condiciones de solubilizado utilizadas en este horno
fueron de 15 minutos a 900 °C a excepcidn de las probetas para impacto en las cuales fue
duplicado el tiempo. Las condiciones de envejecimiento fueron de 22 minutos a 700 °C.

Figura 3.10 Horno tubular con vacio (H5).
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3.2.5 Horno de mufla (H6)

El horno de mufla (Figura 3.11) posee una camara de calentamiento tetragonal con
paredes ceramicas en las cuales se alojan las resistencias eléctricas. Posee una Unica tapa
frontal y no cuenta con atmdsfera protectora. Por lo tanto, las superficies de las muestras
tratadas con este tipo de horno se oxidan. Unicamente fue utilizado en muestras que
admitieron un posterior desbaste superficial, requiriendo consecuentemente una etapa
adicional de eliminacidn mecanica (papel esmeril) de la superficie de material afectado.
Debido a que el tratamiento térmico de envejecimiento requiere previamente un estadio
isotérmico de solubilizado (Figura 3.5), se emplean dos hornos iguales trabajando a las
temperaturas deseadas y luego del primer periodo isotérmico se pasan las muestras
directamente hacia el segundo horno. Las condiciones de solubilizado utilizadas en este horno
fueron de 15 minutos a 900 °C. Los envejecimientos para las aleaciones con Ti fueron de 22
minutos a 700 °C y para la aleacion Fe;sAl;,V1;, se utilizaron diversos tiempos y temperaturas.

Figura 3.11 Horno de mufla (H6).

3.2.6 DSC

El Calorimetro Diferencial de Barrido (DSC) es utilizado para tratamientos térmicos de
envejecimiento. En estos casos se utiliza la cdmara del calorimetro Unicamente como un horno
para realizar tratamientos a tiempos cortos (t < 600 min). Las altas velocidades de
calentamiento y enfriamiento, ademds de la atmdsfera inerte, brindan condiciones mas
adecuadas para estos casos respecto de las proporcionadas por los demas tipos de hornos
eléctricos utilizados. El equipo y sus condiciones de utilizacién son las mismas que se detallan
en la Seccién 3.3.5. El ciclo térmico de envejecimiento corresponde al nimero (2) de la Figura
3.5. A diferencia de los hornos, el pasaje de la temperatura de solubilizacién a la de
envejecimiento puede hacerse directamente. Este salto térmico fue realizado a una velocidad
de 90 °Cmin™. El periodo de solubilizacién utilizado fue de 900 °C por 15 minutos.
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3.3 CARACTERIZACION

3.3.1 Microsonda Electronica (EPMA)

Se realizaron mediciones de composicion en una microsonda electrénica (EPMA)
Cameca SXFive (Figura 3.12). Los valores publicados se calcularon promediando 50 mediciones
puntuales equidistantes a lo largo de una linea recta de 10 mm. El error fue asignado como el
desvio estandar de las mediciones puntuales. Las muestras se incluyeron en acrilico y
posteriormente se metalizé la zona superficial de acrilico.

Figura 3.12 Microsonda Cameca SXFive.

3.3.2 Espectrometria por fluorescencia de Rayos X (WDXRF)

El método de Espectrometria por fluorescencia de rayos X de dispersion por longitud
de onda (WDXRF) fue utilizado para medir la composicion quimica de un lingote. El equipo
empleado es marca Bruker, modelo S8 Tiger. La medicién fue realizada sobre un corte
longitudinal del lingote y en la zona central del mismo. El drea de medicion fue un circulo de
didmetro 25 mm. Las condiciones de medicidn y cristales utilizados se detallan en la Tabla 3.4.

Tabla 3.4 Condiciones de medicion por WDXRF.

Elementos Fe Al Vv Mn Si S

Cristal LiF200 PET LiF200 LiF200 PET PET
Corriente (mA) 67 135 81 67 135 135
Tensién (kV) 60 30 50 60 30 30

3.3.3 Macro / Microscopia 6ptica

Lupa: Olympus SZ40. Utilizada para tomar imagenes macro de la zona de fractura de probetas
(ensayos de impacto). Debido a las superficies irregulares de las muestras, ademas de la
iluminacidn propia de la lupa, se agregaron luces en direccidén tangencial a la muestra.

Microscopio: Olympus BX60M con cdmara CCD Olympus U-TV0.5XC-3.
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Microscopio: Leica DMI 5000 M, de platina invertida. Utilizado para macrografias de la
estructura granular de probetas laminadas. Debido a que las muestras poseen una dimension
mucho mayor que la otra, se tomaron varias imagenes y por software fueron unidas.

3.3.4 Microscopia electrénica de transmision (TEM)

Se utilizé un equipo TEM Philips CM200 con voltaje de 160kV y portamuestras de doble
inclinacion (Figura 3.13). Se realizaron mediciones de composicion por espectrometria
dispersiva en energia de rayos X (EDS) con un detector EDAX Apollo. Los resultados se
presentan como el promedio de 5 o 6 mediciones y los errores son las desviaciones estandar.
Las micrografias se tomaron con orientacidn cristalina (011). Para las fases estudiadas, de
estructuras cristalinas (A2 y L2;), se presentan esquemdticamente en la Figura 3.14 sus
patrones de difraccion. Cuando estas estructuras poseen una relacidon de parametros de red
similar (ax, = 2a,1) ¥ a su vez ambas fases tienen igual orientacién, tal como ocurre en las
aleaciones aqui estudiadas, los puntos marcados en color negro de ambos patrones de
difraccidn de la Figura 3.14 se superponen.

Una uUnica micrografia fue tomada en un TEM de Alta Resolucion (HR), equipo Philips
CM200 (Ultra Twin) con filamento de LaBg y voltaje de 200 kV.

Figura 3.13 Microscopio Electrdnico de Transmision (TEM), Philips CM200.
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Figura 3.14 Patrones de difraccion en el plano (011) correspondientes a las estructuras
cristalinas: a) A2y b) L2,.
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3.3.5 Calorimetria diferencial de barrido (DSC)

Las mediciones en DSC se realizaron en un equipo LABSYS evo (Figura 3.15). Se utilizo
Ar (99,999%) con flujo de 25mL/min y cazoletas de alimina para muestras de diametro 3 mmy
altura maxima 7 mm. Previamente al ensayo se realizé vacio de la cdmara durante 10 minutos
y luego 10 minutos adicionales con circulacidon de Ar. La medicidn de las temperaturas de
transformacién de fase fue realizada a velocidades de + 5 °Cmin™. Las velocidades de
calentamiento y enfriamiento en el resto del ciclo térmico fueron de * 90 °Cmin™. Para el caso
de las aleaciones con Ti, luego de la medicién de transformaciones de fase se aplica el
envejecimiento (Figura 3.16). En la figura del ciclo térmico puede observarse que previamente
a la medicion de transformaciones de fase y al envejecimiento, la temperatura de 1100 °C fue
utilizada como periodo de solubilizacion. En ambos periodos se utilizaron tiempos de
permanencia de 10 minutos. La interpretacion de las temperaturas de transformacién de fase
se realizé en base al trabajo previo [39], donde se complementd la técnica de DSC con otras
técnicas experimentales y fue aplicada en aleaciones ternarias de Fe-Al-V con mayor y menor
contenido de aleantes. A las sefiales presentadas como resultado de la medicién se les restd
una linea recta para obtener una pendiente nula y permitir una mejor comparacion visual.

b)

)
1100°C 1100°C
B2

g .......... B2+L21
® (c) Envejecimeinto
@ 700°C (22 min)
o
£
[}]
|_

Tiempo Fases

Figura 3.16 Ciclo térmico en DSC. Mediciones de temperaturas de transformacion de fase en (a)
y (b). Envejecimiento en (c).
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3.3.6 Difraccion de rayos X (XRD)
El equipo de medicién de difraccién de rayos X (XRD) utilizado fue un Panalytical

I*® (Figura 3.17), radiacién de Cu Koo y modo Bragg-Brentano. Las

Empyrean con detector PIXce
muestras fueron preparadas en forma de polvo y ubicadas en un portamuestras de vidrio con
un alojamiento de 0,1x15x20 mm. Se utilizaron dos condiciones de medicién: 20°<26<120° y

29°<26<33° en tiempos de 7200 s y pasos de 0,026° en ambos casos.

T{

Figura 3.17 Equipo de XRD.

Se utilizé el método de refinamiento por cuadrados minimos de Rietveld. Los
programas utilizados en el refinamiento fueron: FULLPROF [112] y WinPLOTR [113]. A
continuacién se describe la secuencia iterativa de refinamiento aplicada para poder utilizar la
informacién de dos difractogramas tomados con tiempos por paso diferentes. Se debe aclarar
gue el objetivo en el presente trabajo es hallar los pardmetros de red de las dos fases
presentes y que las simplificaciones adoptadas practicamente no afectan a dichos resultados.
El primer paso es refinar el difractograma medido entre 20°<26<120°, en esta operacion se
impone una mezcla de fases de 21 % L2, y 79 % A2 (% peso) (seleccionada del diagrama de
equilibrio de fases para la aleacion Fe;sAl,V1, a 700 °C [39]) y los parametros de la fase L2, se
fijan para obtener el tamafio de cristalita observado por TEM. Para las composiciones de las
fases se utiliza el intermetalico estequiométrico Fe,AlV y a-Fe puro. El perfil de pico utilizado
es del tipo Thompson-Cox-Hastings Pseudo-Voigt y el ancho instrumental es definido por una
medicion a iguales condiciones sobre un patrén de silicio. Luego, se refina el difractograma de
29°<26 <33° pero en este caso solo con la fase L2, por contener Unicamente su pico de
difraccidn (200), en esta operacidén se imponen los pardmetros instrumentales y de forma del
primer refinamiento, obteniendo como resultado del refinamiento el pardmetro de red
aproximado a;»;* de la fase L2,. La secuencia siguiente es repetir el primer refinamiento de
20°<26<120° pero imponiendo ahora el resultado del parametro de red a;,;*. Resultando unos
nuevos valores de pardmetros instrumentales y de forma de la fase L24, los cuales pueden ser
nuevamente refinados en el difractograma de 29°<26 <33°. Esta secuencia de refinamientos
debe repetirse hasta la convergencia de los parametros de red de las dos fases. El intervalo de
confianza del pardmetro de red fue obtenido configurando la fraccion en volumen como
variable en el procedimiento de refinamiento [114] y utilizando el mayor valor de corrimiento
del parametro de red de todos los patrones de XRD analizados y de forma independiente para
cada fase (caso mas desfavorable).
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3.4 ENSAYOS DE MATERIALES

3.4.1 Microdurémetro

Un equipo Leitz fue utilizado en mediciones de microdureza Vickers (Figura 3.18a). La
carga aplicada fue de 300 g. Las superficies de medicién fueron pulidas con telas esmeriles y
luego en pafos con pasta diamantada hasta un tamafio minimo de 1 um. En muestras de
tamafio pequefio, como es el caso de los cilindros de @3 mm, para el pulido y medicién de
dureza se pegaron las muestras a una base de acero inoxidable con cianoacrilato (Figura
3.18b).

Figura 3.18 a) Microdurometro. b) Muestra cilindrica @3 mm, pegada en base de acero
inoxidable, para medicion de microdureza.

3.4.2 Impacto

Se realizaron ensayos de impacto en una maquina Charpy Otto Wolpert-Werke PW 5
S5, de capacidad maxima 50 J y velocidad de impacto 3,8 ms™. Las probetas utilizadas difieren
de la seccién estandarizada para el ensayo de Charpy (10x10x55 mm). La Norma ASTM E23
[115] recomienda diferentes secciones de probetas para los casos donde no es posible utilizar
la probeta estandar. Entre ellas se selecciond la probeta de 2,5x10x55 mm. El tipo de entalla
utilizado es en “V” (Clasificacion tipo A, segin [115]). Para la aleacién en estudio, la
temperatura de transicidn ductil-fragil se encuentra a una temperatura muy por encima de las
temperaturas convencionales utilizadas en el método de impacto Charpy. Por lo tanto, se
desarrolld para este trabajo de Tesis, un accesorio aplicable a la maquina de impacto, el cual
permite el calentamiento In-Situ de la probeta a elevadas temperaturas. Para la validacion de
este nuevo equipamiento, se realizaron multiples estudios térmicos y ensayos con materiales
comerciales, los cuales son presentados de forma detallada en el Apéndice. En la Figura 3.19
se muestra la maquina de Charpy con el equipamiento para el calentamiento de la probeta por
corriente eléctrica. En la Figura 3.20 se muestra en detalle una probeta vista desde arriba, la
cual es sujetada por el dispositivo de calentamiento y contiene un conjunto de termopares los
cuales fueron utilizados para el estudio térmico del dispositivo.
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Figura 3.20 Probeta de Charpy ubicada en el dispositivo de calentamiento y conjunto de
termopares soldados en su cara inferior.

3.4.3 Compresion

Se realizaron ensayos de compresion en caliente a diferentes velocidades vy
temperaturas en una simulador fisico de procesos termo-mecéanicos Gleeble 3500 (Metallurgy
Department - Tenaris R&D Argentina). El calentamiento es realizado por efecto joule por
medio de una corriente eléctrica que circula entre las mordazas. La temperatura fue
controlada por un termopar tipo K soldado en el centro de la muestra y los ensayos fueron
realizados bajo vacio. Las probetas fueron obtenidas por electroerosion en dimensiones de
@10x15 mm. La velocidad de calentamiento utilizada fue de 5 °C/s, con un tiempo de 60 s de
permanencia isotérmica previa al ensayo. Las tensiones de compresidon presentadas
corresponden a la tensién verdadera y en su calculo fue despreciado el abarrilamiento.
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Figura 3.21 Mdquina Gleeble 3500.

3.5 OBTENCION DE MUESTRAS

3.5.1 Electroerosion

Las aleaciones utilizadas en el presente trabajo no permiten ser mecanizadas por su
elevada dureza y fragilidad. Por lo tanto se utilizé el corte por electroerosién en todos los
fraccionamientos realizados. Se utilizaron dos maquinarias de electroerosion, las cuales
difieren en su potencia y tiempos de cortado. Para cortes grandes, por ejemplo de lingotes o
probetas de Charpy se utilizé la mdquina mostrada en la Figura 3.22a y para pequefios
fraccionamientos la maquina mostrada en la Figura 3.22b.

Figura 3.22 Mdquinas de electroerosion: a) Alta potencia. b) Baja potencia.

Para cortes planos se utilizé un electrodo de chapa de Cu y para cortes de piezas
cilindricas se utilizé un electrodo de Cu tubular con el didmetro interno correspondiente a la
medida a cortar. Se utilizaron muestras de tipo cilindricas de dos medidas:

e Cilindros de @3x3 mm: fueron extraidos de muestras homogeneizadas térmicamente.
Este tipo de muestras se destinaron a los equipos de DSC, durdmetro y preparacion de
[dminas delgadas para TEM.

e Cilindros de @10x15 mm: fueron extraidos de la zona columnar del lingote fundido por
induccidn. Este tipo de muestras se destinaron a ensayos de compresion.

44



3.5.2 Inclusién en acrilico y metalizado

Este tipo de muestras es utilizado para medir la composicidn quimica de la aleacion
por EPMA (Ver seccién 3.3.1). Las muestras metalicas se incluyeron en acrilico, en una
dimension resultante de @ 25 mm vy altura de 12 mm (aprox.). Se pulié con telas esmeriles y
luego en pafios con pasta diamantada hasta un tamafio minimo 1 um. Unicamente la zona de
la muestra que fue pulida y donde es de interés la medicién de composicién por EPMA se
enmascard con un papel. Luego, sobre esta superficie se metalizé con Au para asegurar una
conduccién eléctrica en toda la superficie de la muestra incluida. Finalmente se retird la
mascara de papel y quedd expuesta la zona de interés para medirse por EPMA.

3.5.3 Laminas delgadas

Las ldminas delgadas son las muestras destinadas a la observacidn de la
microestructura por TEM. Las dimensiones utilizadas fueron de @3 mm, espesores del orden
de 180 um y un adelgazamiento central que produce espesores nanométricos. El TEM permite
observar la microestructura Unicamente en la zona central donde el espesor es
extremadamente delgado. En la Figura 3.23a es posible distinguir el reducido tamafo de una
[dmina delgada, al ser manipulada para depositarla en una caja portamuestras. En la Figura
3.23b se muestra una macrografia de una lamina delgada tomada con electrones secundarios
en SEM.

a)

REsND

S00'Em!

Figura 3.23 Ldminas delgadas: a) Manipulacién. b) Macrografia SEM.

Las ldminas delgadas se prepararon a partir de aleaciones envejecidas térmicamente.
Las muestras que fueron tratadas en DSC tenian dimensiones de @3x3 mm vy las tratadas en
horno de mufla (H6) tenian dimensiones mayores, por lo que se cortaron estas ultimas a
dimensiones de #3x3 mm. Luego, cada muestra cilindrica fue fraccionada por electroerosién
en 3 discos. Cada disco fue adelgazado y pulido de ambas caras con sucesivos papeles
esmeriles hasta una granulometria N2 600 y un espesor del orden de los 180 um. El pulido se
realizd pegando las muestras con cianoacrilato a un dispositivo mecanico “Tornilléon” (Figura
3.24), el cual garantiza un pulido de caras paralelas y una regulacion manual del espesor a
desgastar. Una vez alcanzado el espesor deseado, los discos fueron despegados con acetona.
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Figura 3.24 Tornillon con un tnico disco de @3 mm.

La ultima operacion para obtener la ldmina delgada, se llevé a cabo en un equipo
Struers modelo Tenupol-5 (Figura 3.25). Este equipo realiza un adelgazamiento electrolitico en
el centro del disco metalico. La técnica consiste en fijar un potencial eléctrico al disco de 3mm
de didmetro y aplicar en ambos centros de sus caras un chorro de electrolito. De esta forma, si
las condiciones y el electrolito son adecuadas, comienza el pulido simultdneamente en ambas
caras de la muestra. El pulido va removiendo mayor material en el centro de la muestra hasta
llegar al punto de perforarla, aqui el equipo mediante una luz infrarroja detecta la perforacion
y detiene el pulido. El electrolito utilizado fue 67% metanol y 33% 4cido nitrico a temperaturas
del orden de -30 °C. El potencial aplicado fue de 10£2 V [54].

Figura 3.25 Equipo de adelgazamiento electrolitico, Tenupol-5.

3.5.4 Polvos

Los polvos utilizados en las mediciones de XRD fueron obtenidos manualmente por
limadura a partir de aleaciones homogeneizadas térmicamente. El polvo se pasd a través de un
tamiz para descartar las particulas superiores a 90 um. Para eliminar las tensiones residuales
del proceso de limadura y obtener la microestructura deseada, el polvo contenido en un
recipiente de tantalio fue tratado térmicamente con un proceso de envejecimiento en un
horno tubular con vacio (H5). Las condiciones del tratamiento fueron de 15 minutos a 900 °Cy
luego 22 minutos a 700 °C.

3.5.5 Revelado de microestructura

Para la observacion por microscdpica dptica de la microestructura de granos, se utilizo
un ataque quimico a temperatura ambiente compuesto por 68% glicerina, 16% HF y 16%
HNO:;. Los tiempos de aplicacién variaron entre 35y 70 segundos.
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3.5.6 Probetas para ensayos de impacto

Las probetas para los ensayos de Impacto fueron cortadas por electroerosion, a partir
de botones laminados en caliente (Tabla 3.3) en dimensiones de 3x10x55 mm. Se extrajeron
en la orientacion longitudinal-transversal (L-T) de laminacidn. El espesor fue luego rectificado y
finalmente pulido con telas esmeriles hasta granulometria 600, quedando un espesor final de
2,5 mm. Posteriormente se aplicé un tratamiento térmico de envejecimiento en un horno
tubular con vacio (H5). Las condiciones del tratamiento fueron de 30 minutos a 900 °C y luego
22 minutos a 700 °C. Finalmente se fabricd por electroerosién una entalla en forma de V de 2
mm de profundidad y 45 °, segiin Norma ASTM E23 [115].

3.5.7 Probetas para ensayos de compresion

Del lingote se extrajeron probetas de dimensiones @10x15 mm de manera que las
longitudes mayores de los granos columnares (orientacion cristalina <100> [50]) estuvieran
ubicadas paralelas al eje baricéntrico del cilindro. Al observar el esquema de los granos
columnares en la seccion interior del lingote Figura 3.4b, se puede ver que los dos laterales
planos (paredes metdlicas Figura 3.4a) proporcionaron un crecimiento de grano columnar de
sendos frentes concluyendo el avance de solidificacion en una intercepcién en la zona central.
La zona central posee en consecuencia una discontinuidad microestructural importante y
sumada a la posibilidad de una elevada segregacién motivd a que esta zona no quedara
contenida en el interior de las probetas destinadas a los ensayos de compresién. En la Figura
3.4a puede apreciarse la distancia entre las paredes planas y el centro del lingote (20 mm),
paralelos a la cual se hicieron los cortes por electroerosiéon de los cilindros (15 mm de altura).

De una porcion del lingote sin laminar se extrajeron probetas para ensayos de
compresion a 900 °C. La porcién restante del lingote fue laminada en caliente (ver seccion
3.2.1), de alli se extrajeron probetas y luego se les aplicd un tratamiento de envejecimiento en
el horno tubular de vacio (H5). Estas ultimas probetas fueron destinadas a ensayos de
compresion a 650 y 600 °C.
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4 RESULTADOS Y DISCUSION

4.1 ALEACION Fe;6Al;,V1,

4.1.1 Transformaciones de fase

La composicién quimica promedio de la aleacién, medida por EPMA sobre la seccion
transversal de un botdn laminado en caliente fue Fe 75,83 +0,18, 11,89 +0,15 Al y V 12,28
10,13 (% at.). En base a la isopleta Fei.,AlV, (Figura 1.3b) del diagrama de fases reportado
anteriormente en [39], la aleacidn Fe;sAl,,V,, posee tres temperaturas de transformacién de
fase. Utilizando la técnica de DSC se midieron estas tres temperaturas de transicion. En la
Figura 3.16 se muestra un esquema del ciclo térmico utilizado, la medicion fue realizada en la
etapa (b). Las temperaturas de transformacion de fase medidas se presentan en la Figura 4.1.
Estos resultados confirman las transiciones de fase reportadas en [39] aunque se elevaron un
poco las dos transformaciones que ocurren a menor temperatura y descendio la de mayor
temperatura. La delimitacidon de los campos de fase permite un adecuado procesamiento y
aplicacion de la aleacidon. Por ejemplo la deformacion plastica de la aleacion debe realizarse en
el campo de elevada ductilidad, el cual corresponde a la fase A2 (sobre los 812 °C) y la
aplicacion de la aleacién debe encontrarse en el campo bifdsico A2+L2, (debajo de 744 °C)

donde la resistencia mecanica es elevada.
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Figura 4.1 Medicién por DSC en calentamiento a 5 °C/min.

La aleacion disefiada en este trabajo consiste en una matriz ferritica endurecida por
precipitados coherentes Fe,AlV (L2,). Debido a que el rango de temperaturas a la cual se desea
utilizar la aleacién es elevado, se tiene un comportamiento caracteristico que no puede ser
evitado, el cual consiste en una evolucidn constante de la microestructura sin alcanzar un
equilibrio definitivo (ver engrosamiento en Seccién 2.1). Para caracterizar este
comportamiento en las dos proximas secciones sera estudiada la evolucién de la precipitacion
Fe,AlV por TEM en muestras envejecidas en el intervalo de temperaturas de 600-700 °C y

tiempos desde 8 minutos a 6,5 semanas.
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4.1.2 Distribucion de tamafios de precipitados Fe,AlV

La microestructura de la aleacién Fe;Al;,V,, fue observada por TEM en muestras
envejecidas a temperaturas entre 700 y 600 °C. Las observaciones confirman la presencia del
campo bifdsico esperado (A2+L2,, estable hasta 744 °C segin mediciones DSC, Seccion 4.1.1)
de precipitados L2, dispersos en una matriz A2. Las imagenes de TEM fueron tomadas a partir
de patrones de difraccién como el mostrado en la Figura 4.2 y utilizando campos oscuros
difractados por la fase L2,.

Figura 4.2 Patron de difraccion de TEM (011). Aleacion envejecida 22 min a 700 °C. Las flechas
indican las filas de puntos donde la difraccion de las fases A2 y L2, se superponen. Los puntos
restantes son difracciones provenientes unicamente de la fase L2;.

La evolucién temporal de los precipitados L2, al envejecer la aleacion a 700 °C, puede
observarse en las micrografias de TEM Figura 4.3 y Figura 4.4. Los precipitados se mantienen
homogéneamente distribuidos y esféricos inclusive a largos tiempos, indicando un

mantenimiento de la coherencia cristalina entre ambas fases.

t[min] 8

Figura 4.3 TEM de campo oscuro de precipitados Fe,AlV (L2;), en muestras envejecidas por DSC
a 700 °Cy diferentes tiempos.
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Figura 4.4 TEM de campo oscuro de precipitados Fe,AlV (L2,), en muestras envejecidas en
horno (H6) a 700 °C y diferentes tiempos.

Para la escala microestructural estandar, las leyes que caracterizan la cinética de
engrosamiento de fase en el estado estacionario se establecen entre el precipitado de radio
medio <r> y el tiempo de envejecimiento [57],[116-117]. De acuerdo con la teoria de
“engrosamiento controlado por difusién trans-Interfaz” (TIDC), desarrollado por Ardell y
Ozolins [116],[83], la ecuacién que describe la cinética de crecimiento de la particula promedio
es <r>"-<rp>" = Kt, donde ry r, son los radios de precipitados en tiempos de envejecimiento ty
t=0 respectivamente, n es un exponente (2<n<3) relacionado con el ancho de la interfaz
matriz-precipitado y K es una constante de engrosamiento que es proporcional a la energia de
interfaz y la difusividad del soluto. Ademas, el exponente temporal n controla también la
forma de la distribucion de tamafios de particula (PSD). Si el proceso de envejecimiento
isotérmico comienza con la solucién sélida sobresaturada, el término <r,>" puede ser
despreciado y un grafico log-log del radio medio de precipitados en funcién del tiempo de
envejecimiento deberia conducir a una relacién lineal con una pendiente de 1/n. La Figura 4.5
indica que la pendiente experimental es proxima al valor de 1/3 y la constante K aumenta al
incrementar la temperatura. Este resultado en el marco de la teoria TIDC significa que actda un
mecanismo de engrosamiento controlado por la difusién de la matriz como fue modelado
inicialmente en la teoria de LSW [57-58].
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Figura 4.5 Evolucion del tamafio promedio de precipitados L2, con el tiempo de envejecimiento.
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Todos los modelos tedricos que tratan de describir la cinética de engrosamiento de
precipitados predicen la PSD independientemente del tiempo. Algunas de las PSD obtenidas a
partir de mediciones en la aleacion Fe;sAl;,V,, envejecida a 700 °C se dan en la Figura 4.6. Los
valores experimentales de la funcién de distribucidn g(x) se calculan de acuerdo a la relacién:

N;(x,x+Ax) 1
Y N;(x,x + Ax) Ax
donde x es el radio de la particula normalizado r/<r>y Nj(x, x+Ax) representa el nimero de
particulas en un dado intervalo de clase Ax. La prediccién de las PSD por la teoria de LSW es
superpuesta en los histogramas experimentales. En tiempos de envejecimiento cortos (Figura
4.6a), el histograma se ve simétrico como es esperable para un fendmeno de nucleacién en
lugar de engrosamiento de las particulas. Por lo tanto el comportamiento de las PSD debe ser
observado en tiempos de envejecimiento mayores (Figura 4.6b y c), aunque las distribuciones
medidas a 700 °C resultaron mds anchas que las predichas por la teoria LSW. La modificacién
de la teoria LSW para incluir el efecto de la fraccidon de volumen de precipitados en la cinética
de engrosamiento controlada por difusidn es consistente con el ensanchamiento observado en
las PSD de varios sistemas de aleaciones [117-118]. Con el fin de considerar este efecto en
nuestros resultados, hemos medido (TEM-EDS) la composicion quimica del precipitado Fe,AlV
en los tiempos mas largos de envejecimiento para las tres temperatura analizadas. Los valores
determinados se muestran en la Tabla 4.1 y concuerdan con los resultados de la linea solvus
L2, obtenida por Maebashi [37] como se muestra en el diagrama de fases de la Figura 1.3.
Podemos entonces asumir que se han alcanzado los valores de composicion de equilibrio y asi
aplicar la regla de la palanca para estimar los valores de fracciéon en volumen (¢). El resultado
de esta ultima estimacion es presentada también en la Tabla 4.1. En lo que sigue utilizaremos
estas fracciones en volumen sobre un modelo tedrico que considera la influencia de esta

g0 = (4.1)

variable en la forma de la PSD y la compararemos con las mediciones experimentales.
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Figura 4.6 Distribucion de tamario de precipitados para la aleacion Fe;Al,V 1, envejecida a 700
°C en tiempos de: a) 0,37 h, b) 20 h y ¢) 1096 h. d) Histograma acumulado para 20 y 1096 h.
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Tabla 4.1 Concentracion promedio de aleantes y fraccién en volumen (¢), determinadas por
TEM-EDS y diagrama de equilibrio de fases (Figura 1.3b) para la aleacion Fe,Al;;V ;.

. Al+V L

Temperatura Tiempo ( ) Fraccion en

°C) (h) 2 volumen ¢

( Composicion (Fraccidn at.)

Precipitado L2,  Matriz A2 Precipitado L2,

700 1096 0,211 +0,007 0,094 0,218 +0,013

650 403 0,226 +0,006 0,084 0,249 0,011

600 403 0,233 0,006 0,074 0,284 +0,011

Numerosos intentos se han hecho en los ultimos 50 afios para mejorar las predicciones de la
teoria de engrosamiento de particulas, ampliando su aplicacién a fracciones en volumen mas
realistas (diferente de cero) [117],[119-124]. Estas teorias consideran el efecto de los vecinos
mas préximos en la tasa de crecimiento de los precipitados mediante la superposicion de sus
zonas de difusién. El reto es hallar la mejor forma de simplificar el sistema de muchos cuerpos,
manteniendo un resultado representativo. Un método de simplificacion de estos modelos
microestructurales para incluir interacciones precipitado-precipitado, al menos hasta el primer
orden, es reemplazar las interacciones individuales con una “longitud de difusién apantallada”
[123]. Por consiguiente la longitud de difusion apantallada representara una propiedad
colectiva de la poblacién de precipitados. El incremento en la fraccion en volumen de la fase
precipitada, reduce las distancias entre los precipitados y aumenta la interaccién entre
precipitados adyacentes, consecuentemente el gradiente de concentracidon de solutos en la
interfaz se incrementa fuertemente. Es decir, la concentraciéon del soluto cae a valores
pequefios en una distancia cercana al borde de interfaz que el modelo denomina longitud de
difusién apantallada. El aumento de dicho gradiente produce un incremento del flujo de las
especies a través de la matriz y en consecuencia crece la velocidad de engrosamiento. En lo
que sigue se utiliza el modelo presentado en la referencia [123] en el que se desarrolld y aplico
una teoria de muchos cuerpos con engrosamiento controlado por difusion en microestructuras
de dos fases con una “longitud de difusion apantallada”, rp, introducida a través de la teoria de
Debye-Hiickel. Especificamente, la longitud de difusién apantallada se define en la ecuacion

e\
rD_(W) (4-2)

indicando que la longitud de difusidon apantallada disminuye en proporcién inversa a la raiz

(4.2) como:

cuadrada de la fraccidén de volumen. Esta teoria también predice una tasa de crecimiento para
el precipitado de la siguiente manera:

()G, 04

donde r <rpy (0r/0t)sw es la tasa de crecimiento de la teoria LSW. La ecuacion (4.3) sirve para
mostrar que las interacciones entre particulas aumentan la tasa de crecimiento cuando su
tamafio es del orden de la longitud de difusion apantallada.

La tasa de crecimiento de la teoria LSW esta dada por la ecuacién siguiente [57]:

(5= 5) 0
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La cantidad A incluye la energia de interfaz (y) del precipitado y un coeficiente de
difusién promedio que se tratara en relacion a nuestro sistema en la Seccidn 4.1.3. El radio r(t)
es el denominado radio critico, ya que para r>r¢ se produce un crecimiento del precipitado y
para r<rc ocurre un encogimiento. Entonces, la tasa de crecimiento puede derivarse de las
ecuaciones (4.3) y (4.4) en términos de su radio normalizado p = r/r. obteniendo la relacion:

p _A2(e-DA+p/pp)|
ot K, p? p

donde t = %Inr’; K. = dr’/3dt Y pp = rp/r.. Lifshitz y Slyozov [57] demostraron que las soluciones

(4.5)

de estado estacionario de la ecuacién (4.5) son posibles Unicamente si K, es constante y dicho
valor puede determinarse aplicando las siguientes condiciones de estabilidad, basadas en la
conservacién de masa en el espacio p:

@l =0 v B, =0

P=Pmax
La aplicacién de estas condiciones de estabilidad conduce a los siguientes resultados:

K, = 22 [2 D (1 - i)] (4.6)

max Pp

pmale_pD+‘,pLZ)+pD+1 (4.7)

El resultado de las ecuaciones (4.6), (4.7) y la definicion de longitud de difusion

P=Pmax

donde:

apantallada ecuacién (4.2) conducen a una restriccion entre el radio critico y los momentos de
la PSD dada por ;2 o« (r3)/(r). Ahora en base a la definicién de K., la ecuacién cinética de
engrosamiento en estado estacionario para el radio critico puede expresarse como:

2(t) —1r2(0) =3 K.t (4.8)

Aqui r(0) es el radio critico dentro del estado estacionario en un tiempo inicial arbitrario, t = 0.
Siguiendo el argumento de LSW [57-58], la PSD normalizada, G(p), que satisface la ecuacién de
continuidad en el espacio p se obtiene de la expresion:

B exp fp 1 dp (4.9)
dp/dt o dp/dt

donde B es la constante de normalizacién determinada por la condicion waG(p)dp =1. lLa

G(p) =

evaluacién de la ecuacion (4.9) con dp/dt dada por la expresiéon (4.5) se realizd en las
referencias [117] y [120] conduciendo a:

> .02 exp[B4/(pmax B ,0)]
G = — < Pmax (4.10)
(p) ¢ (pmax - p)_B3 (,0 - p5)—5‘5 para p=p

G(p) =0 para P = Pmax

La constante de integracion { se calcula de una manera analoga a B. Las raices B, y ps, asi
como los exponentes B; y B; son funciones de p, y se pueden ser extraidas de la referencia
[117]. Los momentos calculados para la PSD normalizada muestran que la relacién tedrica
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<p®>/<p> varia lentamente con la fraccién en volumen y se mantiene en el orden de la unidad.
Esto significa que, a partir de la ecuacién (4.2), la longitud de difusidn apantallada normalizada
es pp = (3¢)'%. Finalmente podemos obtener la ecuacién cinética de engrosamiento en
términos del radio medio combinando la ecuacién (4.8) con la definicién de radio medio
normalizado, <p> = <r> /r.:

(r@®))® —(r0)) =K@t (4.11)

donde K(¢) = 3 K. (p)3. Cuando la fraccién en volumen tiende a cero, pma tiende a 3/2, que
es el resultado del modelo de LSW y K(¢) tiende a 8A/9.

La PSD de la ecuacién (4.10) se escala por el radio critico. Sin embargo, la PSD resultante de
nuestros experimentos se escala por el radio medio. De acuerdo con las definiciones de radio
medio y radio critico, la PSD escalada puede obtenerse de manera simple con la siguiente
ecuacion:

9(x) = g(r/(r)) = {p) G(p) = {p) GUp)r/(r)) (4.12)

Para facilitar la comparacion entre la teoria de engrosamiento por longitud de difusion
apantallada y nuestras PSD experimentales, en la Tabla 4.2 se tabulan en funcion de ¢ los
parametros importantes utilizados.

Tabla 4.2 Pardmetros predichos por la teoria de engrosamiento por longitud de difusion
apantallada, utilizados en la comparacion con los datos de PSD experimentales.

T (OC) ¢ Ppo Pmax /55 Bg B4 B5 <p>

700 0,218 1,24+0,04 1,704+0,003 -1,031 -4,593 -3,188 -1,442 0,983
650 0,249 1,160,038 1,712+0,002 -0,978 -4,605 -3,272 -1,407 0,973
600 0,284 1,08+0,02 1,721+0,001 -0,925 -4,654 -3,358 -1,382 0,966

El andlisis cuantitativo de las PSD en las Figura 4.6b y c estd muy limitado por el
tamanfio de la muestra, el cual varia entre 168 y 179 particulas. Una PSD estadisticamente fiable
requiere el uso de un mayor nimero de particulas. Independientemente del tiempo de
envejecimiento, sin embargo, las PSD experimentales contintdan siendo similares en su
apariencia lo que sugiere que el engrosamiento es el mecanismo predominante. Entonces,
podemos considerar que el estado estacionario se alcanzé en muestras envejecidas durante 20
horas o mas. Si es asi, el histograma acumulado de la Figura 4.6d es una representacion mas
exacta de la PSD experimental. Alli puede observarse que la amplitud y forma de la PSD
experimental se correlaciona mejor con la PSD calculada a partir de la teoria de engrosamiento
por longitud de difusién apantallada respecto de aquella calculada con la teoria mas antigua de
LSW.

Como puede verse en la Tabla 4.2, la temperatura de envejecimiento cambia la
fraccion en volumen de precipitados en un 30%, pero los parametros predichos en la teoria se
ven afectados débilmente. Este efecto se observa en las PSD experimentales mostradas en las
Figura 4.7ay b donde el tiempo de envejecimiento a cada temperatura fue lo suficientemente
largo para suponer que se alcanzd la estabilidad temporal de la PSD. Como se esperan cambios
muy pequefios en las PSD tedricos dentro del rango de temperaturas de envejecimiento
investigadas, todos los radios normalizados tomados de los histogramas individuales a las
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diferentes temperaturas y tiempos de envejecimiento se combinaron para obtener el
histograma acumulativo de la Figura 4.7c con un recuento total de 575 particulas. Este gran
numero de muestras proporciona confianza en nuestra afirmacién de que la amplitud y ancho
de la PSD incluyendo el radio mas grande de los precipitados dinamicamente estables medidos

en la microestructura, p,., son predichos con precisién por la teoria de engrosamiento por
longitud de difusion apantallada.
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Figura 4.7 Distribucion de tamafio de precipitados para la aleacion Fe;:Al,V,, envejecidas en:

a) 600 °C por 403 h, b) 650 °C por 148 h. c) Histograma acumulado de Figura 4.6b, c y Figura
4.7avyb.

4.1.3 Cinética de engrosamiento de precipitados Fe,AlV

La teoria de engrosamiento por longitud de difusidon apantallada predice la cinética de
engrosamiento de la segunda fase en el estado estacionario con las ecuaciones (4.6), (4.7) y
(4.11). En la Figura 4.5 el radio promedio de precipitado <r> y el tiempo de envejecimiento
medido en nuestros experimentos a tres temperaturas diferentes, fueron incluidos en un
grafico log-log. Como fue discutido anteriormente, se observd una relacidn cinética lineal con
una pendiente constante de 1/3. La regresion lineal para ajustar estos datos experimentales
fue realizada con el valor de la pendiente fija y la ordenada al origen corresponde a %log[K(¢@)]
desde donde es posible calcular la velocidad constante de engrosamiento experimental K(¢). A
continuacioén, de la ecuacion (4.11) y utilizando los valores de pa Po Y <p> de la Tabla 4.2 en

la ecuacidn (4.6), podemos estimar la constante A mencionada inicialmente en la (4.4) como se
muestra en la Tabla 4.3.
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Tabla 4.3 Constantes de engrosamiento medidas (K(¢) y A) para la aleacion FezAl;;V1; a tres
temperaturas diferentes; difusividad de Al y V en a-Fe (A2) ferromagnético (D); y energia
interfaz (y) estimada en los precipitados Fe,AlV (L2;) sobre matriz ferritica.

. K(¢) x10” Ax10™ D yx10°
T(°C) ¢ 3 3 2 2
(nm>/h) (nm>/h) (m?/s) (J/m?)
700 0,218 27,9411 145 +10 4,53 x10™® 18 +3
650 0,249 3,86 +0,17 19,8 +1,4 3,77 x10"° 45 +7
600 0,284 1,18 +0,11 5,95 +0,65 2,88 x10%° 232 +43

La constante A de la evolucién temporal del radio de precipitado en una aleacidn ternaria estd
dada por [125]:
Y Vim (4.13)

A=——
A

donde y es la energia de interfaz promedioy V,, = 7,196 x 10° m>mol™ es el volumen atémico
promedio por mol de la fase Fe,AlV, deducida de V,, = N,.a*/16 (N, es el nimero de Avogadro y
a=0,5761 nm es el pardmetro de red Fe,AlV [126]). El coeficiente A estd dado por:

ACAl
A= (ACAl Garar + ACy Guyy) + (ACAI Gary + ACy Gyy) (4.14)

donde considerando al elemento i, AC; = Ciﬁ(r) - CHfr) =~ Ciﬁ(OO) — C{*(); Cia/ﬁ(r) y
Cia/ﬁ(OO) son las concentraciones de las fases a y B (matriz y precipitado) cerca y lejos de la
interfaz del precipitado respectivamente. Esta aproximacién implica que un posible aumento
de la concentracidn de soluto en la interfaz curva es insignificante en la evaluacion de la AC,
Los G"ij son las segundas derivadas de la energia libre de Gibbs con respecto a las
concentraciones de j y j, con i, j = Al, V; los D; son los coeficientes de difusion de Aly V en la
matriz desordenada (A2) a-(Fe, Al, V). Suponiendo que la fase matriz se describe por la teoria
de solucidn sdlida diluida ideal, las derivadas de la energia libre de Gibbs estan dadas por:

RT [1 = (G (c0)]

GI;IAl = (4.15)
Cgi(00) [1 = Cf () — CF ()]
co = RT
AV 1 = € () — CF ()] (4.16)
o = RT [1 — C§j(0)]
TV (e0) [1 = Cfi(0) = CF (o0)] (4.17)

Dado que en nuestra aleacion FesAl3,V1, las composiciones Cff = Cf y CAﬁl ~ Cﬁ (ver Figura

1.3 Y Tabla 4.1) resulta ACy; = Cfl Ca = C/g Cy = ACy. Utilizando esta simplificacién en
las ecuaciones (4.14) a (4.17) la ecuacidén (4.13) se simplifica en la siguiente expresion:

A= yVm Cge CX[ < DAl DV )
RT (ACA)?(Cr, + 2C4) \Dyy + Dy (4.18)
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Con la ecuacion (4.18) y nuestras mediciones es posible estimar un valor medio de
energia de interfaz si se conocen los coeficientes de difusion de Al y V en la clbica a-Fe (A2). La
difusién de varios solutos en a-Fe [127-130] muestran un grafico de Arrhenius lineal en la
regién paramagnética pero una discontinuidad en la temperatura de Curie (Tc = 770 °C) y una
curvatura suave hacia arriba a temperaturas menores dentro de la regiéon ferromagnética,
siendo éstos valores menores que los extrapolados desde la region de alta temperatura. Para
modelar este efecto la expresion para el coeficiente de difusién en un material ferromagnético
estd dada por [131]:

D = Dy exp[—Q, (1 +ns?)/RT] (4.19)

donde Q, es la energia de activacién para la difusién en un estado paramagnético, s es la
relacidn de la magnetizacion espontanea a la temperatura T respecto de 0 K (reduccidn de la
magnetizacién) y fue determinada experimentalmente por Crangle y Goodman [132] y el valor
de nQ, parece ubicarse alrededor de 0,4 eV para todos los elementos analizados a excepcién
del cobalto. La temperatura de Curie para la fase a-Fe ha sido medida en funcion de la
composicion en el sistema Fe-Al [133] y Fe-V [134]. Las adiciones de V en Fe hacen que la
temperatura de Curie de la fase a-Fe alcancen un mdaximo del orden de 840 °C entre 13y 14
%at. V, de forma opuesta, la adicion de Al disminuye continuamente la temperatura de Curie.
Ambos efectos evaluados para la composicidn Fe;Al;,V1, sugieren que la temperatura de Curie
es mantenida préxima a la de la fase a-Fe pura. Por lo tanto, para nuestros experimentos de
envejecimiento, el proceso de difusién que conduce al engrosamiento de los precipitados
Fe,AlV (L2,) es llevado a cabo sobre una matriz ferromagnética. Los datos experimentales
conocidos de difusién del Al y V en fase paramagnética pura a-Fe siguen una expresion de
Arrhenius con las siguientes constantes [135]: D§!* = 5,35 x10™ m’s™; Q4! = 241 kimol™; D§ =
124 x10* m%s™, QpV= 274 kimol™. En la Tabla 4.3 se muestra la difusividad de Al y V en la fase a-
Fe (ferromagnética) dada por D = [Dy; Dy /(D4 + Dy)] vy calculada mediante el uso de la
informacidn citada. Se evalud entonces a cada temperatura de envejecimiento la energia de
interfaz (y) utilizando la ecuacién (4.18) y los valores de la Tabla 4.1, como puede verse en
Tabla 4.3 la energia de interfaz estimada es fuertemente dependiente de la temperatura. Estas
energias caen rapidamente al aumentar la temperatura llegando a =20 mJm™ a 700 °C, este
valor se encuentra dentro del rango de las pocas mediciones basadas en la cinética de
crecimiento de precipitados NiAl sobre aleaciones ferriticas Fe-Al-Ni [30]. La misma tendencia
para el comportamiento de la energia de interfaz con la temperatura se ha descubierto
recientemente a través de estudios de primeros principios realizados con interfaces de bajos
indices de Bragg en el sistema Ni-NisAl [136]. Los principales resultados de estos estudios
muestran que en el borde de interfaz agudo de baja temperatura los momentos de spin
atémico evolucionan suavemente en 2-3 capas atdmicas y esta transicion de densidad de spin
a través del borde de interfaz es la principal contribucién a la energia de interfaz. A medida
que la temperatura aumenta, el limite de interfaz se vuelve desordenado y difuso, por lo que
su entropia configuracional aumenta y actla para reducir la energia libre de la interfaz.
Adicionalmente, el reducido valor de energia de interfaz medido para la mayor temperatura de
envejecimiento (700 °C) propicia la superposicion de las etapas de nucleacidn y crecimiento
con la de engrosamiento [61]. Este efecto justifica el alejamiento de la PSD observada
experimentalmente respecto del modelo tedrico para tiempos cortos, Figura 4.6a.

57



4.1.4 Endurecimiento por precipitacion y mecanismos de deformacion

Las curvas de dureza de la Figura 4.8 reflejan el proceso de precipitacién producido en
la aleacién Fe;Al;,Vi, durante el envejecimiento en la region bifasica A2+L2; del diagrama
ternario Fe-Al-V. Los resultados son comparables con nuestros resultados de microdureza
publicados previamente en las aleaciones Fei,AlLV, [39]. El valor medio de dureza en la
aleacion FessAl,V,, luego de la homogeneizacion y aplicando un enfriamiento rapido (sin
envejecimiento) es de 312 + 19 HV, la microestructura obtenida en este caso es una fase
metaestable ordenada B2 con limites de dominios de antifase (APB). Si bien, a la temperatura
del tratamiento de homogeneizacion se tenia una fase desordenada A2, ésta estructura
dificilmente puede ser retenida con enfriamientos rapidos ya que la transformacién orden-
desorden A2->B2 del sistema (véase Figura 1.3) tiene una muy alta velocidad de
transformacion y el comienzo de la reaccién ocurre durante el enfriamiento [39]. Este valor de
dureza es cercano al de las aleaciones FeAl B2 ricas en hierro [137-138] donde el mecanismo
de endurecimiento fue asociado a la interaccion del movimiento de las dislocaciones con los
sitios de vacancias retenidas formados durante el enfriamiento en agua [139]. Como se
observd con la dureza de las aleaciones FeAl B2 dopadas con Ni, donde no se encontrd
evidencia concluyente de endurecimiento por solucién sélida con Ni [140], el papel de V en el
endurecimiento de las aleaciones FeAl B2 dopadas con V pareciera estar restringido también a
la influencia de estas adiciones de V sobre la concentracién de vacancias.
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Figura 4.8 Dureza a temperatura ambiente en funcidn del tiempo de envejecimiento isotérmico
en la aleacion Fe;Al,V 1.

El comportamiento de la aleacién en funcién del tiempo de envejecimiento exhibe tres
regiones diferentes (Figura 4.8): (a) un periodo transitorio con un rapido aumento en los
valores de dureza; (b) una meseta a elevados valores de dureza (pico de envejecimiento); y (c)
una progresiva disminuciéon en la dureza. Como la temperatura de envejecimiento se
incrementa desde 600 hasta 700 °C, el tiempo para alcanzar la dureza maxima disminuye.
Mediante la comparacion de los resultados entre las Figura 4.5 y Figura 4.8, hay que sefialar
que el pico de dureza a 700 °C se obtiene cuando el precipitado se encuentra en un proceso de
engrosamiento. La ausencia de tiempo de incubacién observable en el proceso de
envejecimiento a 700 °C puede atribuirse a la rapida velocidad de nucleacidn debido a la alta
sobresaturacién, baja energia de deformacién y baja energia de interfaz. En lo que sigue
suponemos que esta hipdtesis es mantenida también para la aleacion envejecida por debajo
de 700 ° C. Al comparar el mismo conjunto de resultados puede hacerse otra observacion
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importante, el pico de endurecimiento es alcanzado aproximadamente a igual tamafio
promedio de precipitado (~ 10 nm) y aumenta su resistencia al igual que la fraccién en
volumen de los precipitados (véase Tabla 4.3). Estos ultimos resultados concuerdan con la
teoria de endurecimiento por precipitacién debido al corte de particulas coherentes ordenadas
por dislocaciones en la matriz presentada por Hiither y Reppich [141],[93],[65], a pesar de que
no tenemos ninguna evidencia experimental. Sin embargo, en estudios previos con
precipitados de NiAl (B2) endureciendo una matriz ferritica en aleaciones de Fe-20Cr-2Ni-1Al
[142] y Fe-23Al-6Ni [29] se informdé que, hasta el pico de dureza, los precipitados son
esencialmente cortados por dislocaciones de hélice las cuales tienden a agruparse en pares
como supone el modelo de Hiither-Reppich (HR). Debido a que ambas fases B2 y L2, precipitan
en la matriz de a-(Fe, Al) y satisfacen la misma relacién de cubica en cubica con un desajuste
de red pequefio, esperamos que el mismo mecanismo de endurecimiento opere en la aleacion
Fes6AlpVq,.

Para una comparacién con el modelo tedrico de endurecimiento por precipitados
propuesto, es mas apropiado representar los datos experimentales de la Figura 4.8 en
términos del aumento en la tensidn critica resuelta de corte (CRSS), At,, en funcién del radio
medio de precipitado (Figura 4.9). Por lo tanto, se estima At, para cada condicién de
envejecimiento segun la ecuacion Az, ~ (1/M)(ays - 0395) donde M es el factor de Taylor
(de 2,9 aproximadamente para materiales bcc [143]) y la tension de fluencia es estimada
utilizando la presion equivalente maxima o, obtenida de las mediciones de microdureza
Vickers (Figura 4.8) y de la relacién empirica de Tabor [144] o, = 30,,. En la literatura un valor
para o) = 30}95 generalmente se toma del material tratado térmicamente como soluciéon
sélida. Sin embargo, como se discutié antes, no tuvimos éxito para producir una solucién sélida
monofasica A2 por temple. Alternativamente, utilizaremos un valor de 061 =(2,4 £0,1) GPa
obtenido a partir de la aleacién Feg,AlgV; (solucidn sélida A2) de nuestro trabajo previo sobre
aleaciones Feq.,AlLV, [39] ya que su composicidon quimica es similar a la matriz de la aleacion
Fe;sAl;1,V1, cuando contiene precipitados envejecidos en el campo bifasico A2+L2, (ver Figura
1.3).
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Figura 4.9 Aumento de la CRSS en funcion del radio medio de precipitados. Las curvas en la
zona ampliada pertenecen al modelo de corte de precipitados con acoplamiento de
dislocaciones fuerte (ecuacion (4.21)).
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Siguiendo el modelo de endurecimiento propuesto, postulamos que a temperatura
ambiente la superacién de los precipitados Fe,AlV ordenados sobre la matriz desordenada A2
se produce de a pares de dislocaciones las cuales crean un limite de dominio de antifase (APB)
de energia yaps. Para tiempos cortos de envejecimiento, los pequefos precipitados son
cortados por dislocaciones débilmente acopladas de a pares produciendo un incremento en la
CRSS de acuerdo con [65]:

3/2 4 p 1/2
VAPB) ( T ¢) 4 Yarg ¢ % [0,94 x (1 + Coy 15)] (4.20)

Atgepi = [( b oT b

donde Cs; y ns representan una constante empirica y la profundidad de particula normalizada
en la teoria de la Schwarz y Labusch [145], r es el radio medio de precipitado, A = 0,72 para
particulas esféricas, T es la tension de linea de dislocaciéon y b el vector de Burgers. Para
tamanfios de precipitados mayores, las dislocaciones son acopladas fuertemente de a pares vy el
aumento de la CRSS se modifica segln Hither y Reppich [146] como:

1 w T2 (72 r 1/2
ATpyeree = [—0,83 s ( Yars —1>

2 br \4 wT % [0,94 x (1 + Csp, ns)] (4.21)

la constante w representa la repulsion elastica entre las dislocaciones acopladas fuertemente
de a pares y es un parametro de ajuste.

Por dltimo, a partir de un cierto tamafio de precipitado, por el mecanismo de Orowan
las dislocaciones pueden superar a los precipitados sin necesidad de cortarlos ya que la tension
de linea de dislocacidon en Orowan es menor que la tensién para cortar los precipitados. Una
revisién critica de Kocks [55] propone la siguiente férmula mejorada para el calculo de la
tension de Orowan:

[In(2m r/b)]3/2 y K dipolo

Ao, =09 X [ln(L/b)]l/z b[L— (z/2)r]

(4.22)

donde considera todos los efectos adicionales de la longitud extendida de obstaculos
impenetrables, tales como: el espaciado L = r (2n/3¢)1/2, [65] de la red cuadrada de centro
a centro y el espaciado entre particulas [L-(rt/2)r]; |a distribucion estadistica en el plano de
deslizamiento y la interacciéon dipolar eldstica K%"°° de los segmentos de dislocaciones
proximos a las particulas. La cual puede calcularse para dislocaciones de borde como

K,’f;fgéo = Gb?/[2rn(1 —v)] y para dislocaciones de hélice K,’féif’igéo =(1-v) Kg;fgéo, aunque
se debe tener especial cuidado en utilizar este término en la ecuacién (4.22) ya que al curvar
fuertemente una dislocacidon de borde la linea de dislocacién posee en la zona préxima al
precipitado un caracter de hélice y para el caso de dislocaciones de borde también se invierte
el caracter en dicha zona, teniendo que utilizar los términos de dipolo de forma invertida
segln sea la dislocaciéon considerada [147]. En resumen, el efecto que produce este término es
el de tener una menor tensidn para las dislocaciones de borde que para las de hélice en el
mecanismo de endurecimiento por Orowan.

Varias suposiciones adicionales, tomando los datos de la literatura, deben ser
realizadas con el fin de comparar los resultados experimentales con los calculos tedricos. El
parametro de red (a) y el mddulo de Young (E) de la matriz fueron tomados de la soluciéon
solida desordenada a-Fe (Al) en x, = 0,16 considerando que la composicién de la matriz es

igual a la aleacion Fe-8AI-8V y los atomos de V se comportan como atomos de Al, entonces a =

60



0,2885 nm [148] y E = 163 GPa [149]. El médulo de Poisson (v) se fijé en % y el médulo de corte
se evalué como G = E/[2(1+v)]. Dado que los sistemas de deslizamiento mas activos en la
estructura bcc ocurren en cualquier plano que contiene la direccion <111>, la longitud del
vector de Burgers de la matriz bcc se toma como b = (a/2) <111>=0,2498 nm.

Los datos de la Figura 4.9 exhiben principalmente la dependencia funcional predicha
por la ecuacién (4.21), es decir, un maximo y luego una disminucién hiperbdlica gradual para
las particulas de mayor envejecimiento en el régimen de HR [93]. La relacién puede

comprobarse mediante el trazado de [r At ¢~ V2/(1 + CSLnSL)]sz r (ver Figura 4.10). El
término de correccién de Schwarz y Labusch se estimé con Cs;, = 3 y ng = ¢”/2 segun lo
sugerido por Reppich y coautores en el estudio del endurecimiento a temperatura ambiente
de la aleacion base Ni Nimonic PE16 conteniendo precipitados y* mono-dispersos, esféricos y
de espaciado aleatorio [150]. En la Figura 4.10 el conjunto de puntos de datos siguen una linea
recta como cualitativamente es esperable de la transformacion de coordenadas aplicada a la
ecuacion (4.21):

[r At p~V2/(1 + CSLnSL)]Z = [( (4.23)

0,94 x 0,83 n)z w T Vapg (0,94 x083wT )2
4 bz |" 2b

La regresion lineal de la ecuacidn (4.21) a los datos experimentales de la Figura 4.10 permite
estimar la energia de APB (yapg) Y la cantidad (wT) cuyos factores son la tensién de linea de
dislocacién y la repulsién eldstica entre dislocaciones apareadas fuertemente. Los valores
estimados de estos pardmetros se presentan en la Tabla 4.4 para cada temperatura de
envejecimiento. A partir de estos parametros, se utilizd la ecuacion (4.21) para trazar las
curvas sobre la Figura 4.9. El valor de ajuste de yaps €5 estable y se encuentra en un excelente
acuerdo respecto los valores obtenidos por cdlculos de primeros principios de
(a/2){111)(011)APB en los intermetalicos Fe,AlTi y Fe,AINb a 227 °C [151]. Una repulsién
eldstica promedio entre dislocaciones apareadas fuertemente, w = 3,42 £ 0,16, fue estimada a
partir de la unién entre ambas curvas dadas por las ecuaciones (4.20) y (4.21) para las tres
temperaturas. El empalme entre estas dos curvas puede apreciarse en la Figura 4.9 para la
temperatura de 700 °C. Con esta estimacion podemos obtener los valores de la tensién de
linea de dislocacién (T) para cada temperatura como se muestra en la Tabla 4. La CRSS de
acuerdo a la ecuacion (4.21) tiene su maximo en 7, = (8wT)/(n?y,pp) y aproximadamente
en dicho radio de precipitado ocurre la transicion del apareamiento entre dislocaciones de
"débil" a "fuerte"; los valores calculados de r,; también se presentan en la Tabla 4.4. Como
puede verse tanto T como r,s disminuyen a medida que la fraccidon en volumen de precipitados
aumenta.

Tabla 4.4 Valores estimados de la energia de APB en los precipitados Fe,AlV (L2;), radio de
transicion r,s entre modelos de interaccion de pares de dislocaciones de “débil” a “fuerte” y
tension de linea (T) resultante al curvar una dislocacion entre precipitados en la aleacion
FezsAl1;V 1.

T(°Q) é 7APBZ wT , T , Tws
(J/m?) (GPa nm?) (GPa nm?) (hm)
700 0,218 0,27 £0,04 3,39 £0,24 0,99 +0,12 10,2 £1,90
650 0,249 0,28 +0,04 2,64 0,09 0,77 +0,06 7,614
600 0,284 0,27 £0,03 2,22 £0,08 0,65 +0,05 6,7 +1,2
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Figura 4.10 Medicion del incremento en CRSS para los envejecimientos de la aleacion
FesAl;,V,, como una funcion del radio medio de particula, representada como

[r AT 2/ + CSLnSL)]2 para cada r segun la formula HR ecuacion (4.23). Las lineas rectas
son los ajustes por el método de cuadrados minimos.

Una discusidn sobre el tema tratado no puede ser completada sin mencionar el rol que
tiene el caracter de las dislocaciones sobre la CRSS. En realidad, la tensién de linea de una
dislocacién curva depende del dngulo entre la linea de dislocacién y de su vector de Burgers
[152], asi que la forma de la dislocacion no es verdaderamente circular cuando se arquea entre
dos obstaculos. En lugar de ello, su radio de curvatura o la linea de tensidn local estan
cambiando en cada punto de la linea. Entonces, la condicion de equilibrio de la dislocacidn
curvada bajo un esfuerzo aplicado se puede obtener a través de una tensién de linea media
calculada sobre la longitud del arco. En el caso mas general en que la dependencia de la
energia de linea con la orientacidon del vector de Burguers viene dada por la teoria de la
elasticidad isotrdpica, los valores extremos de la tension de linea media <T> aplicables a una
dislocacion que comienza como hélice pura o como borde pura se pueden derivar [85], [153] vy
estdn dadas por las siguientes relaciones:

(Tyorae) = K¢ {1+v —3v[1— (sin?%) 73]}/ (1 - v) (4.24)

{Thatice) = K [1 tv-v (Sinz%)]/ (1-v) (4.25)

donde 6./2 es el angulo formado por la curvatura de la linea de dislocacion en el punto de
contacto con el precipitado y respecto a la linea que une los precipitados que la anclan y
k=G b?*@4n) tIn(¥/b).

Un problema adicional al aplicar las ecuaciones (4.24) y (4.25) es la eleccidn de los
radios de corte exterior, ¥, ya que debe reflejar el hecho de que la dislocacién se curva mas
cuando la resistencia del obstaculo aumenta, la interaccion atractiva entre los brazos
adyacentes en el obstaculo es también mas fuerte y asi se tiende a reducir <T>. Este tema fue
discutido por varios autores cuyos resultados fueron similares [93],[85],[154] y aqui utilizamos
la propuesta dada por Reppich para el endurecimiento por particulas ordenadas [93]:
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1/2
= 4m (D) / r1/2 ara r<r, 20
3%x0,8¢Var P v

2 m\/?
Y = <ﬁ> r para v > Ty (4.27)

La Figura 4.11 muestra la prediccion de la tensidon de la linea media normalizada,
2<T>/k, en funcién del angulo de curvatura inicial entre el precipitado y la linea de dislocacion
tal como se obtiene de las ecuaciones (4.24) y (4.25) junto con el mismo valor calculado a
partir de los pardmetros de ajuste experimentales dados en la Tabla 4 y los radios de corte
exterior, ¥, calculados para r = r,,. La comparacion deja ver que las dislocaciones que deslizan
deben tener un caracter de mezcla con una componente de hélice pequefia y, como era de
esperar, las dislocaciones se curvan mdas a medida que aumenta el radio de precipitado y
disminuye su fraccion de volumen.

4.5

- - - Hélice

N - Borde

35 T~

30 - - -- -

25

2<T>/x

20

1.5 4

1.0

0,5 L 1 L 1 . 1 N L A 1 . ] . | . 1
(0./2)

Figura 4.11 Dependencia tedrica de la tension de la linea promedio <T> en funcion del dngulo
0./2 (ver definicion en el cuerpo de la Tesis) aplicando la teoria de la elasticidad isotrdpica para
una dislocacion inicial de hélice o inicial de borde y su comparacion con los valores estimados
del ajuste al modelo de endurecimiento ajuste (Tabla 4.4).

La observacion del proceso de Orowan en nuestros experimentos es posible
Unicamente en los realizados a 700 °C debido a que el rango de radios de precipitados
obtenidos abarca tamafios lo suficientemente grandes como para activar este mecanismo. La
tensidon de Orowan, definida por la ecuacién (4.22), se presenta en la Figura 4.12 como una
banda de posibles curvas, que representa el diferente caracter de las dislocaciones. Debe
notarse que la transicidn del mecanismo de corte de precipitados por dislocaciones apareadas
de forma fuerte al mecanismo de Orowan para la superacién de precipitados por dislocaciones
individuales puede ser esperado a partir de un radio de r = 35 nm si el deslizamiento de las
dislocaciones tienen un caracter neto de borde, sin embargo, es visible una desviacién en la
hipérbola decreciente medida hacia las mayores tensiones de Orowan en dislocaciones de
hélice, indicando que una transicidn en el caracter mixto de las dislocaciones involucradas se
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produce al variar el tamafio de precipitado en una amplia gama de radios. Por supuesto, esta
transicién implica también el caracter estadistico de la distribucién del tamafio de precipitado
y el espaciamiento entre precipitados.

T
b

r (nm)

Figura 4.12 Transicion de los mecanismos de corte de precipitados hasta el de Orowan para la
aleacion FezAl;,V;, envejecida a 700 °C. El incremento de la tension por Orowan, ecuacion
(4.22), es presentada como una banda curvada que considera los diferentes caracteres posibles
de mezcla de las dislocaciones, siendo sus limites dislocaciones puras de borde o hélice.

4.1.5 Propiedades mecdnicas

La aleacidn FessAl1,V,, estd disefiada para el trabajo en altas temperaturas, por lo tanto
en esta seccidn se abordan ensayos que caracterizan su comportamiento en altas
temperaturas. Dos tipos de ensayos se trataran a continuacion. El primero es el ensayo de
compresion en caliente, el cual caracteriza las tensiones maximas que pueden ser utilizadas en
la aleacidn. En el presente trabajo no se ensaya la aplicacidon de cargas en funcién del tiempo
(resistencia a la termofluencia). El segundo es el ensayo de impacto (método de Charpy), el
cual se realizé a diferentes temperaturas para encontrar la temperatura de Transicion Ductil-
Fragil (BDTT).

Ensayos de compresion

La composicion quimica del lingote utilizado para los ensayos de compresién se
muestra en la Tabla 4.5. Segun lo detallado anteriormente en la seccidon 3.5.7 sobre la
extracciéon de probetas del lingote, puede deducirse que los ensayos de compresion
planificados, aplican su tensién principal en la longitud columnar de los granos, la cual
corresponde a una orientacidn cristalina <001>. En la Figura 4.13 se observan los granos

64



revelados en dos probetas sin ensayar. El corte longitudinal permite ver que los granos
columnares tienen practicamente la longitud de la probeta. Observaciones a mayores
aumentos se muestran en la Figura 4.14. Alli puede identificarse claramente la presencia de
carburos en los bordes e interior de los granos. El elevado contenido de carbono en la materia
prima del lingote favorece la formacién de carburos de vanadio. Sobre lingotes fabricados de la
misma aleaciéon y metodologia, se caracterizaron a los carburos tipo placa como V¢Cs en
[50],[155-156] y a su vez en estos trabajos se buscé el tratamiento térmico éptimo para lograr
refinarlos y distribuirlos homogéneamente (4h a 1100 °C con enfriamiento en aire, logrando un
tamarnio final de carburos de 160 nm). Estos trabajos fueron realizados paralelamente a esta
Tesis, ver bloque “d” Figura 1.6. En el lingote del presente trabajo no fue aplicado este
tratamiento, por lo tanto los carburos obtenidos son los formados desde la solidificacién. Para
los analisis de resultados presentados a continuacion es necesario tener en claro la secuencia
de fabricacidn de probetas mostrada en la Figura 3.1. Alli se observa que, del lingote fabricado
por induccién (H2), las probetas destinadas a ensayos de compresion se dividen en dos
caminos diferentes. El primero, utilizado en esta Seccidén, posee un ciclo termomecanico
planificado para obtener una microestrutura final (A2+L2,). Esta microestructura es la buscada
en el disefio de la aleacién y por lo tanto permite caracterizar mediante el ensayo de
compresion, las tensiones maximas que puede soportar la aleacidn a las temperaturas de
trabajo. El segundo recorrido (Figura 3.1), donde las probetas son ensayadas por compresion
directamente del lingote solidificado es tratado en la préxima Seccién.

Tabla 4.5 Composicion quimica del lingote medida por FRX.

Composicion Fe Al \ Mn Si S (ppm)

76,35 11,01 11,72 0,355 0,525 374
10,27 10,14 +0,06 10,007 0,023 34

% atdmico

Figura 4.13 Fotografias con lupa de probetas para ensayos de compresion. Cortes longitudinal
(a) y Transversal (b).
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Figura 4.14 Micrografias opticas de probeta para ensayos de compresion. Cortes longitudinal
(a)y Transversal (b).

La aleacion FessAl;,V1, posee un campo bifasico A2+L2, estable hasta una temperatura
de 744 °C segun la medicién de DSC (Seccién 4.1.1). Por lo tanto, las temperaturas de
envejecimiento y de aplicacion de la aleacién deben encontrarse por debajo de dicha
temperatura. Las solicitaciones maximas a las que puede ser sometida la aleacion decaen al
incrementar la temperatura y de igual modo la estabilidad de los precipitados L2, (Ver
engrosamiento de precipitados en Seccién 4.1.3 y endurecimiento en Seccién 4.1.4). Para
caracterizar al material en el entorno de temperaturas donde serd aplicada la aleacidn, se
realizaron ensayos de compresidn a 600 y 650 °C a una velocidad de deformacién de £=0,0005

st ver Figura 4.15.
900

de/dt = 0,0005 s

0]
o
o

Tension verdadera (MPa)
B (8]
o o
o o

O N 1 L 1 L 1 M 1 N 1 N | N 1 N 1 N 1 M
0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1,0
Deformacién verdadera

Figura 4.15 Ensayos de compresién en caliente en el campo (A2+L2;) a é= 5x107 s™.

En la Figura 4.16 se comparan los valores de tensién de fluencia medidos por
compresion con los publicados en las referencias [15],[62],[157-158] sobre aleaciones binarias
Fe-Al. Las siglas AC (del idioma inglés) representan a una aleacidn obtenida de fundicion sin un
tratamiento térmico posterior. Al reducir la velocidad del ensayo también baja la tension de
fluencia [159]. Este efecto es mostrado sobre aleaciones de Fe-Al en la referencia [158], alli se
muestra el corrimiento de la curva de fluencia al modificar hasta tres érdenes de magnitud la
. Si bien las velocidades de deformacion de la Figura 4.16 no son iguales para todos los casos,
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las curvas pueden ser comparadas sin grandes errores ya que los érdenes de magnitud son
similares. La caracteristica destacable en la aleacion Fe;sAl;,V4, respecto de la mayoria de las
aleaciones binarias Fe-Al es que tiene un incremento considerable de la tension de fluencia,
independientemente de las microestructuras con las que sea comparada. Un breve anadlisis de
las curvas de fluencia obtenidas en las aleaciones binarias Fe-Al permitird una rapida
comprension de lo esperado en las aleaciones ternarias Fe-Al-X. En la Figura 4.16 las aleaciones
binarias con un contenido de Al hasta un 17 %, corresponden a una solucién sélida A2 para
todo el rango de temperaturas. Estas aleaciones incrementan su curva de tension de fluencia
al incrementar el contenido de Al y por encima de los 500 °C reducen rapidamente la tension
de fluencia [62]. Para el caso de la aleacion Fe-22,7 %Al, segun el diagrama de equilibrio de
fases [160], desde temperatura ambiente hasta =278 °C se tiene un intermetalico DO,
(equivalente al L2, en aleaciones ternarias), el cual posee una elevada tension de fluencia al
compararlo con las soluciones sdlidas Fe-Al. Entre 278 y 554 °C esta aleacidon se encuentra en
un campo de dos fases A2+D0; y la fraccidén en volumen de DO; se reduce al incrementar la
temperatura. Entre 554 y 590 °C presenta un campo bifasico A2+B2 y por encima se encuentra
el campo monofdsico A2. Para las zonas bifasicas es dificil justificar el comportamiento de la
curva de fluencia (Figura 4.16) ya que el envejecimiento realizado por los autores [158] fue de
10 dias a la temperatura de ensayo, por lo tanto la microestructura de partida fue diferente
(fraccion en volumen y radio de precipitados) para cada temperatura de ensayo. Por encima
de 590 °C la aleacién como es esperable iguala a las curvas de solucion sélida A2 con alto
contenido de Al. Para la aleacidn Fe-26Al se tiene un comportamiento muy particular con pico
de la curva de fluencia, al relacionarlo con la microestructura se tiene al intermetalico DO,
desde la temperatura ambiente hasta el pico y por encima al intermetalico B2. Finalmente, al
comparar las curvas de fluencia del intermetdlico DO; (Fe-26Al) y soluciones sélidas A2
(AI<17%) respecto de la aleacion bifasica A2+D0; (Fe-22,7Al) se observa un incremento
importante para la mayoria de las temperaturas de la curva obtenida en esta ultima aleacion.
Inclusive la curva correspondiente a la aleacién bifasica podria elevarse si el envejecimiento
realizado fuera el que garantice el tamafio de precipitados de maximo endurecimiento.

== Fe-12Al-12V (700°C/22min)
< Fe-8Al (AC) [62]

- <>~ Fe-15Al (AC) [15]

800 [-|-¢~ Fe-17Al (AC) [62] *
- ®- Fe-22,7AI[158]

| | —@— Fe-26AI (AC) [157]

600 . N\ ----" N *

Tension de fluencia en compresion (MPa)

400 F
A *
""""" ; €>-\f.\f&
DN s |
i O
) _ 1 | ] . LT
0 200 400 600 800

Temperatura (°C)
Figura 4.16 Tension de fluencia en compresion. A excepcion del Fe-12Al-12V, los datos fueron
extraidos de las referencias [15],[62],[157-158], en condiciones de ensayos ¢ = 1x10 *s~1
para los tres primeros y ¢ = 3x10™*s™1 para la ultima referencia.
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Luego de esta breve descripcion del comportamiento a altas temperaturas de las
aleaciones binarias Fe-Al, compararemos los resultados de las tensiones de fluencia obtenidas
en la aleacion Fe;sAl;,V,, respecto de superaleaciones ternarias base Fe-Al actualmente en
desarrollo. En la Figura 4.17 se muestra la comparacidn mencionada y puede apreciarse que
las curvas se encuentran muy préximas a los valores medidos entre 600 y 700 °C, a excepcion
de la aleacién Fe-25Al-2Ta [161]. Esta aleacidn con Ta, de microestructura A2+(precipitados)
L2, +Fase laves, se encuentra mas proxima a las curvas de aleaciones binarias Fe-Al y la
utilizamos en esta comparacion por el grado de desarrollo en la cual se encuentra ya que la
muestra fue extraida de un alabe de turbina de vapor luego del proceso de forja. A su vez,
sobre la Figura 4.17 se debe destacar que la aleacién Fe-21AI-10Ti [46] de microestructura
A2+(precipitados) L2, +Fase laves C14, es una de las que ha mostrado mayor curva de fluencia
en alta temperatura dentro de la variedad de superaleaciones base Fe-Al actualmente
investigadas [20],[24],[41],[64],[157], por lo tanto alcanzar o superar estos valores puede
considerarse un gran desafio. En la Figura puede verse también que al aumentar ligeramente
el Al y bajar el Ti (Fe-23Al-8,5Ti) la curva de tensién de fluencia cae considerablemente debajo
de los 600 °C.

0 'l l 'l I 'l I L
0 200 400 600 800 1000
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© r —%—Fe-12Al-12V (700°C/22min)
o @ Fe-19A1-10V (AC) [41]
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c i e A /5 - Fe-21A1-10Ti (AC) [46]
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Figura 4.17 Tension de fluencia en compresion. Medicion en la aleacion Fe;sAl,V1, y datos
extraidos de las referencias [41],[46],[161] en condiciones de ensayo ¢ = 1x10™*s™1,

La aleacidn Fe-19Al-10V publicada en el presente afio por [41], en la cual estudian las
propiedades mecanicas, se aproxima mucho a las composiciones que venimos trabajando
desde la publicacién [39], por lo tanto es un articulo que permite complementar los trabajos
aqui presentados. En la Figura 4.17 se observa que los dos valores medidos en el presente
trabajo prdacticamente se superponen a los de la aleacidon Fe-19AI-10V (AC), lo cual es
esperable ya que el tamafio de precipitado que informan es del orden de 30 nm, muy préximo
a los 22 nm que posee la aleacidn Fe;Al;,V1, en su maximo valor de endurecimiento (700
°C/22min). Los autores ensayaron adicionalmente la misma aleacion con un envejecimiento de
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700 °C por 1000 h y puede verse en la Figura 4.17 como cae la tensién de fluencia. Este efecto
es debido al sobre envejecimiento de la aleacidon (ver Seccion 4.1.3) el cual produjo un
engrosamiento de los precipitados a tamafios entre 200 y 500 nm segun lo reportado.
Aplicando el mismo sobre envejecimiento a la aleacién Fe;Al;,V, probablemente la curva de
fluencia no disminuya tanto ya que el tamafo promedio de precipitados obtenido a 700 °C por
1000 h es de 141 nm segun la Figura 4.5. Una caracteristica adicionalmente alentadora en el
desarrollo de estas aleaciones, es la comparaciéon de la resistencia a la termofluencia medida
por Sencekova y co. [41] sobre la aleacién Fe-19AI-10V en estado AC y con el sobre
envejecimiento mencionado, ya que solamente fue detectada una caida leve en esta
propiedad (5 a 10 Mpa). Por lo tanto es de esperarse que un sobre envejecimiento impacte
mucho mas fuertemente en la tensién de fluencia que en la resistencia a la termofluencia.

Ensayos de Impacto

Las probetas destinadas a los ensayos de impacto fueron previamente laminadas en
caliente y luego solubilizadas y envejecidas al vacio. En la Figura 4.18 se muestra la
microestructura de granos obtenida en la laminacidn y luego del tratamiento térmico. El
espesor de las muestras es de 2,5 mm y la direccidon de observacién respecto a la laminacion es
la transversal. De las Figura 4.18a y b se observan similares tamafios de grano (700 um
aproximadamente). El corto tiempo de permanencia en el tratamiento térmico dificilmente
produzca un crecimiento de grano detectable, ya que los granos luego de la laminacién fueron
totalmente recristalizados y alcanzaron un tamafio muy grande. Las diferencias que puedan
identificarse en las imagenes presentadas simplemente responden a que fueron extraidas de

muestras diferentes.

Figura 4.18 Micrografias opticas. a) Botén laminado en caliente, b) Probeta Charpy.

El ensayo Charpy fue realizado con un dispositivo de calentamiento detallado en el
Apéndice y en el cual es necesario hacer una calibracién térmica cada vez que se utiliza un
material nuevo. La calibracién consiste en la cuantificacion de las temperaturas obtenidas a lo
largo de la probeta (x) a diferentes temperaturas de control (T¢), Figura 4.19a. La T¢
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corresponde a la seleccionada en el sistema de control de temperaturas y utiliza un Unico
termopar. Una vez caracterizado el perfil térmico obtenido a lo largo de la probeta para
diferentes temperaturas de control; es posible determinar en cada caso el Intervalo de
temperaturas obtenido dentro del volumen donde se produce el proceso plastico de fractura,
para una T¢ ubicada en x=3 mm, Figura 4.19b. Se considera que el proceso plastico de fractura
se extiende desde el centro de la entalla (x=0) hacia sus extremos en una distancia de x=2,5
mm. Por lo tanto, para el material, dimensiones de probeta y sistema de calentamiento
utilizado, de la Figura 4.19b se obtiene la expresidn que relaciona la temperatura obtenida en
la zona de propagacion de la fisura, con su intervalo de confianza para un termopar destinado
al control de temperatura ubicado en x=3 mm. Mayores detalles del método de calibracién del
ensayo se presentan en el Apéndice, Seccion 6.5.1.
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Figura 4.19 Calibracion del accesorio de calentamiento para la mdquina Charpy. a)
Temperaturas a lo largo (x) de la probeta (entalla en x=0). b) Relacién entre temperatura de
control (T¢) y temperatura en la zona de propagacion de fisuras (0<x<2,5 mm).

En la Figura 4.20 se muestran los resultados obtenidos en los ensayos de impacto. La
temperatura BDTT fue registrada a 617 °C. Al observar la superficie de fractura en la Figura
4.21, se logra confirmar esta transicion ductil-fragil. Las dos probetas ensayadas por debajo de
617 °C no presentaron deformaciones en la periferia de la probeta, es decir que su seccidn
rectangular permanecié intacta y por el contrario, en las dos probetas ensayadas a mayor
temperatura se observa su perimetro altamente deformado (laterales céncavos y base
convexa). Analizando a mayores aumentos Figura 4.22, se encuentra que los granos
fracturados de forma fragil poseen planos lisos y brillantes, en cambio en la rotura ductil se
encuentran superficies curvas y opacas caracteristicas de una alta deformacion. Los colores
observados en las superficies de fractura fueron producto de la oxidacién en alta temperatura.
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Figura 4.20 Ensayos de impacto en la aleacion FezAl,V .

Figura 4.22 Fotografias comparativas de las roturas granulares frdgil (576 °C) y ductil (648 °C).
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La BDTT medida para la aleacién Fe;Al;,V4; (617 °C) es inferior que la registrada en la
aleacidn FeggsAlysTigs (A2+L2,), la cual se encuentran a 930 °C [64]. Por lo tanto la aleacién
FessAl;,V1, presenta una ventaja importante frente a las aleaciones Fe-Al-Ti. Sin embargo, la
BDTT hallada es elevada al compararla con la maxima temperatura de aplicacion de la
aleacion, es decir hasta donde el campo A2+L2, es estable (medicidon por DSC =744 °C). Por lo
tanto, se deben buscar los métodos para lograr reducirla lo mas posible. En el presente trabajo
no se trabajo sobre la microestructura para modificar la BDTT, Unicamente fue caracterizada
experimentalmente y a continuacidon se interpretard su resultado en base a las teorias
conocidas que la vinculan con el tamaio de grano.

Como fue mencionado previamente en la Seccién 1.3.1, la BDTT de la solucidn sdlida a-
Fe es desplazada por los elementos Al y V. Obteniéndose un maximo incremento en el valor de
140 °C para un 18 %at. de Al y para el vanadio se observé una menor influencia en la traslacion
de la BDTT [62-63]. Debido a que los contenidos de Al y V en solucion sélida de la matriz (A2)
para la aleacién Fe;cAl;,V1, es para ambos elementos del orden de 8 %at. (ver Tabla 4.1), el
valor elevado medido de la BDTT (617 °C) no puede ser adjudicado al agregado de los
elementos Al y V en la matriz ferritica. Una explicacidon de este gran incremento en la BDTT
puede deducirse en base al diagrama de Yoffee (Figura 1.9). Para esto, nos tomaremos la
licencia de suponer que la tension de fractura por clivaje (o¢) no es modificada por los
elementos de la solucidn sdlida ni por el agregado de precipitados, a su vez es conocido que la
oc no es modificada por la temperatura. Por el contrario, podemos afirmar que la tension de
traccion en la punta de la fisura (o7), la cual es proporcional a la tensién de fluencia (o,) es
elevada muy fuertemente por la insercidn de los precipitados L2,. Esta ultima afirmacion se
basa en que las tensiones de fluencia para soluciones sélidas binarias de a-Fe(Al) (8 < Al %at. <
17) se encuentran entre 100 y 150 MPa (Ensayos de compresién en [62]) y en base a las
mediciones realizadas, la tensidon de fluencia a 617 °C debe estar aproximadamente a 700 MPa
(Figura 4.15). Despreciaremos en este andlisis las soluciones sélidas de a-Fe(V) ya que no
hallamos en la bibliografia ensayos a tan altas temperaturas, y para ensayos a temperaturas
cercanas a la ambiental las soluciones sdélidas de V poseen valores inferiores a las de Al [63].
Por lo tanto, la elevaciéon de la BDTT por incremento en la tensién de fluencia de los
precipitados puede apreciarse esquemdaticamente en el diagrama de Yoffee (corrimiento del
punto @ al 2)) Figura 4.23.

G (o]
T Ac >Ac, I

| o=Cte. @

AG~(700-125)MPa

Temperatura
Figura 4.23 Diagrama esquemdtico de Yoffee. La BDTT O corresponde a una solucién sélida a-
Fe(18%Al). El incremento de la BDTT hasta el punto 2) es el producido por la insercion de
precipitados que elevan principalmente la tensién de fluencia (aleacién Fe;sAl;,V1,). La BDTT (3)
representa el desafio tecnoldgico a ser buscado a futuro (aumento de la tension de fractura por
clivaje o).
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El desafio tecnoldgico futuro de la aleacion Fe;sAl;,V1,, residird en la disminucion de la
BDTT. En base al analisis previo, puede deducirse que este objetivo puede alcanzarse si es
incrementada la tensién o. (fractura por clivaje). Sobre el diagrama de Yoffee de la Figura
4.23, esto corresponde a una BDTT ubicada en el punto (3). Una posible alternativa podria ser
mediante el refinamiento de grano. Aunque solamente es valida si se cumple que el Aoy < Acc
(ver ejemplo en Figura 1.9). El inconveniente del refinamiento de grano es que produce un
incremento adicional en la tensién de fluencia y en consecuencia también de la oy, efecto que
va en contra de la disminucidn de la BDTT. Pero, en base a trabajos experimentales en varios
materiales, incluyendo los aceros ferriticos, la reduccidon del tamafio de grano redujo la BDTT
[75-[77],[162-166], es decir que para estos ejemplos se cumplié que Ao < Acc. Como fue
mencionado en la Seccién 1.3.3, el control de la textura al refinar el grano serd primordial para
reducir la BDTT, los planos de clivaje (para el a-Fe estos son los {100}) deben tener una
distribucidn lo mas azarosa posible para incrementar la tension oc.

4.1.6 Recristalizacion dinamica

El objetivo aqui buscado es hallar las condiciones adecuadas de fabricacidon para
producir un refinamiento de grano. Estos pardmetros son necesarios para disefiar las primeras
etapas de fabricacidon de la aleacion y permitiran optimizar las propiedades mecdnicas de la
misma.

Se realizaron ensayos de compresion a 900 °C y altas velocidades de deformacion. Los
ensayos fueron planificados dentro del campo monofasico A2, y se exploraron 3 velocidades
diferentes de deformacién. Las probetas fueron extraidas del lingote fundido por induccidn
(H2) y se ensayaron sin ningun tratamiento previo de acondicionamiento (Figura 3.1).

En la Figura 4.24 se muestran las curvas de tensién-deformacién obtenidas. Estos
resultados indican una gran diferencia entre la curva medida a ¢ = 1s™! y las otras dos
mediciones a mayores velocidades de deformacidn. El aumento de la tensién de fluencia al
incrementar la velocidad de deformacidn es un efecto esperado [158], pero la gran diferencia
entre 1 s' y 30 s es un indicio que entre ambas condiciones hay un cambio en los
mecanismos térmicamente activados actuantes. A su vez las dos velocidades de deformacion
mayores, mostraron en las curvas de tension-deformacion un comportamiento sinusoidal. Este
efecto es caracteristico de la recristalizacidn dindmica y puede ser apreciable segln sean las
condiciones de temperatura y velocidades de deformacion utilizadas [104], [167]. El
comportamiento sinusoidal reduce su amplitud al incrementar la deformaciéon hasta que
desaparece totalmente y a partir de alli el flujo de material se produce a una tensidn
constante. Cuando se alcanza un periodo de deformacién a tensidn constante se lo denomina
estado estacionario y es donde los mecanismos de restauracion igualan al endurecimiento
[168]. Para las tres velocidades de deformacion ensayadas Unicamente se alcanzd el estado
estacionario a 1 s™* (Figura 4.24).
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Figura 4.24 Ensayos de compresion a diferentes velocidades, en el campo A2 (T=900 °C).

Analizando el comportamiento mostrado en las curvas de compresién en caliente
junto con trabajos de otros autores en materiales similares identificamos, a continuacion;
cuales son los mecanismos de restauracién térmicamente activados que intervienen en los tres
ensayos realizados. En primer lugar se debe remarcar que la aleacién en estudio (matriz a-Fe)
posee una alta energia de fallas de apilamiento, lo cual favorece al deslizamiento cruzado de
las dislocaciones [169]. Este efecto favorece la recuperacion dindmica y dificulta el crecimiento
de granos segun la teoria clasica de nucleacién [106]. Si ubicamos las tres condiciones de
ensayo sobre un mapa de velocidad de deformacidn-temperatura realizado por [170] para la
aleacién Fe-15,3%Al (fase A2), encontraremos que nuestro cambio de comportamiento entre 1
s’y 30 s? coincide con el limite registrado en el mapa (Figura 4.25). Para una dada
temperatura, el limite mencionado separa en funcién de la velocidad de deformacién en dos
tipos de mecanismos de restauracion diferentes; el mecanismo de recristalizaciéon dinamica
discontinua (DDRX) para altas velocidades y el mecanismo de recristalizacion dinamica
continua (CDRX) a menores velocidades. En la Figura 4.25 puede verse que debido a la menor
cantidad de velocidades de deformacién ensayadas para nuestra aleacidn, el limite entre estos
mecanismos no esta tan acotado como el registrado por [170], por lo tanto queda la incégnita
si este limite en nuestra aleacién ternaria se mantiene (900 °C 1,5 s™) o es elevado un poco
hasta velocidades por debajo de 30 s™. Los dos procesos de recristalizacion dindmica fueron
explicados anteriormente en la introduccién, pero lo que es importante analizar en esta
seccion son las microestructuras resultantes que obtendremos segln las condiciones de
procesamiento en caliente de la aleacidn. Si el proceso es realizado bajo un mecanismo de
CDRX se tendra probablemente una microestructura homogénea de granos recristalizados y en
su interior quedardn presentes limites de bajo angulo. Si en cambio el procesamiento es
realizado en la zona de DDRX, nuclearan y crecerdn granos recristalizados totalmente
recuperados, pero la microestructura serd heterogénea y quedaran granos previos de gran

74



tamafio y con una acumulacién alta de energia de deformacién. Esta suposicién es basada en
los resultados obtenidos en [170-171] y suponiendo que el procesamiento de la aleacidn es
realizado con una gran deformacion especifica, por encima de € = 2. Por lo tanto si se busca
una microestructura refinada y homogénea es conveniente no superar la velocidad de
deformacién de 1 s para la temperatura de 900 °C. Exactamente este mismo limite de
velocidad a 900 °C recomiendan en [171] para la aleacion Fe-16%Al-5%Cr-1%Mo (% at.), la cual
es una solucién sdlida A2.
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Figura 4.25 Mapa de velocidad de deformacion-Temperatura de ref. [170], la linea punteada
indica el limite de dominios de DDRX y CDRX obtenido para la aleacion Fe-15,3%Al (% at.).
Sobre el grdfico se agregaron las 3 condiciones medidas en el presente trabajo.

Es muy conocida la dificultad de discernir entre subgranos y granos recristalizados por
medio de microscopia dptica en procesos de deformacién en caliente de a-Fe (A2) [172-173].
Para lograr identificar claramente estas dos microestructuras, es necesario aplicar técnicas
capaces de medir la desorientacidn cristalina entre granos adyacentes, ya que los limites de
subgranos poseen una baja desorientacidn cristalina y los bordes de granos recristalizados una
alta desorientacion cristalina. En la Figura 4.26 se muestran las micrografias épticas para las
tres muestras deformadas a 900 °C. La observacidn fue realizada en un corte transversal y en
el centro de las probetas. Los nuevos bordes de grano se revelan con mayor dificultad que los
granos previos ya que los previos se encuentran decorados por carburos. Un sobre ataque
permite detectar una diferencia de topografia entre los granos vecinos. En las Figura 4.26b y c,
se observan las diferentes topografias entre granos, en cambio en la Figura 4.26a la estructura
de subgranos es revelada con topografia tipo escamas. Esto es consistente con la suposicion de
mecanismos de DRX diferentes entre 1 s™ y 30 s™ para una temperatura de deformacién de
900 °C. En base a estas observaciones microscépicas no es posible cuantificar un tamano de
subgrano en la probeta de 1 s, y para las dos probetas ensayadas a mayor velocidad de
deformacidn se detectan tamafios de grano recristalizado similar del orden de 6 3,5 um. De la
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referencia [171] se extrajo un mapa de tamafio de grano recristalizado para la aleacién base
Fe-16%Al (solucidn sélida a-Fe) y se agregd el tamafio de grano medido en nuestro caso a altas
velocidades de deformacion. El valor medido en nuestro caso pareciera ajustarse
adecuadamente a las tendencias que registraron en [171]. Si bien los autores obtienen un
tamafio muy fino de recristalizado a menor temperatura y altas velocidades de deformacion, la
estructura no les recristaliza totalmente y obtienen grandes heterogeneidades.

* 10 um™

Figura 4.26 Micrografias opticas tomadas en el centro de las probetas deformadas por
compresién a 900 °Cy velocidades de: a) 1s™, b) 30s™ yc) 60 s™.
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Figura 4.27 Tamafiio de grano recristalizado en funcion de la temperatura. Solucion sdlida base
Fe-16%Al (% at.) de referencia [171] y valor medido en la aleacion FezsAl;,V1, a 30 s? y 60 s?

Tal como fue mencionado, el adecuado estudio de una microestructura de
recristalizacién deberia ser realizado por una técnica que detecte la desorientacion cristalina
entre granos o subgranos vecinos. Debido a que en el presente trabajo no fue utilizada una
técnica con estas caracteristicas, compararemos nuestros resultados con otro trabajo donde si
se utilizan estas técnicas y con el que pueden ser complementadas las condiciones de
deformacion. En la Figura 4.28 se observa una imagen tomada por difraccién de electrones
retrodifundidos (EBSD) en [174] sobre un lingote fundido de igual aleacién y método que en el
presente trabajo y el cual fue laminado a 900 °C, 30 s y e=1. La imagen presenta una gran
heterogeneidad de tamanos de grano. Las zonas de grano fino, las cuales se ubican en las
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proximidades de los rodillos laminadores (arriba y abajo) fueron totalmente recristalizadas. En
cambio en la zona central los grandes granos columnares previos presentan en su interior una
fina estructura subgranular. Posiblemente a deformaciones de laminacién mayores, en la zona
central de la pieza, los bordes de bajo dngulo (bordes de subgrano) podrian acumularse para
dar lugar a bordes de alto dangulo (bordes de grano) y asi alcanzar una CDRX completa. Aunque
esta hipdtesis es inviable industrialmente ya que el espesor laminado en este caso es muy fino
(3 mm) para ser reducido ain mas por laminacion en caliente y tampoco puede partirse de
espesores iniciales mayores ya que de forma opuesta a lo buscado se estaria reduciendo la
velocidad de deformacidon (ver ecuacion (3.2)).

Bce. Mapa de color:
Figura Inversa de polos [001]

124

DL

Figura 4.28 Micrografia SEM con detector de EBSD. Aleacion Fe;Al;,V 1, laminada a 900 °C, 30
s' y e=1, orientacion preferencial de granos columnares {100} en la direccién normal a
laminacion (DN), (DL=Direccion de laminacion). Extraida de la referencia [174].

Utilizando los resultados de compresion en caliente y el analisis de laminacién, es
posible definir las condiciones dptimas para disefiar un proceso de refinamiento de la
microestructura de fundicidn en la aleacién FessAl,V1,. La temperatura de deformacion en
caliente debe ser la menor posible para obtener un tamafo de grano de recristalizacion
pequefio (Figura 4.27), a su vez debe ser deformada en el campo monofésico A2, por lo tanto
utilizar una temperatura de 900 °C permite ubicarse a una distancia prudencial de la
transformacion de fase B2 (T= 812 °C, Figura 4.1). La velocidad de deformacién debe ser la
mayor posible y debe garantizar una homogeneidad microestructural, por lo tanto debe
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utilizarse un proceso de refinamiento de CDRX. Para 900 °C la velocidad de deformacion
recomendada seria de & = 1 s (Figura 4.25). La deformacién aplicada es también un
parametro importante para obtener una recristalizacion completa. El ensayo de compresion a
900 °C y velocidad de 1 s* pareciera estar lejos de una recristalizacién completa para una
deformacién verdadera de 0,6 (Figura 4.26a). Para una aleacidn Fe-15,3%Al (%at.) de solucion
solida A2, segun la referencia [170] la microestructura de partida es borrada completamente
por nuevos granos recristalizados (CDRX) a una deformacién verdadera de €=5 (1000 °Cy 0,1 s
). A menor deformacién; e=2 (1000 °C y 0,1 s™) los autores observan aproximadamente un
50% de recristalizacién. Por lo tanto para reproducir todas estas condiciones de trabajado de la
aleacion en caliente, es necesario aplicar un proceso de forjado en lugar de un laminado.

4.2 ADICION DE Ti

Previamente en la Seccidn 4.1 se tratd la aleacidon ternaria FessAly,V1,. En la presente
seccion se adiciona titanio como cuarto aleante y se estudia la influencia en: la morfologia de
precipitados, cinética de engrosamiento, temperaturas de transformacién de fases, desajuste
de red entre precipitado-matriz y endurecimiento por precipitacion. En la aleacidn ternaria se
obtuvo el maximo endurecimiento a 700 °C con un envejecimiento de 22 minutos. Estas
condiciones de envejecimiento térmico fueron seleccionadas para los estudios comparativos
en las aleaciones cuaternarias (Fe-Al-V-Ti).

Se fabricaron 5 aleaciones en las cuales el contenido de Ti va incrementandose y
reemplazando al porcentaje de vanadio hasta un maximo de 3 % atémico. En la Tabla 4.6 se
muestran las composiciones quimicas de las aleaciones medidas por EPMA.

Tabla 4.6 Medicion de composicion quimica por EPMA sobre aleaciones homogeneizadas.

Aleacién Fe (%at.) Al (%at.) V (%at.) Ti (%at.)
76Fe-12A1-12V 75,8340,18  11,89#0,15  12,280,13 -
76Fe-12Al-11.5V-0.5Ti 75,63 +0,20 11,98 +0,13 11,90 0,14 0,50 +0,02

76Fe-12AI-11V-1Ti 75,30 +0,18 12,42 +0,12 11,26 +0,11 1,02 +0,02
76Fe-12Al-10.5V-1.5Ti 75,33 0,20 12,35 +0,15 10,76 +0,13 1,56 +0,10
76Fe-12AI-10V-2Ti 75,24 +0,20 12,38 £0,16 10,30 +0,12 2,07 +0,04
76Fe-12AI-9V-3Ti 75,25 10,14 12,28 +0,09 9,33 +0,10 3,15 +0,04

4.2.1 Microestructura y transformaciones de fase

Como fue mencionado anteriormente, el envejecimiento aplicado fue de 22 minutos a
700 °C con un previo estadio en un campo monofasico de alta temperatura donde se disuelve
la fase L2, (Seccion 3.2.6). Este proceso de envejecimiento produjo en la aleacidn sin Ti una
precipitacién L2, de radio promedio 11 nm (Seccidn 4.1.3).

En la Figura 4.29 se muestran las imagenes de Campo oscuro de TEM sobre las seis
aleaciones con tratamiento térmico de envejecimiento. La microestructura bifasica de
precipitados L2, y matriz A2 fue mantenida para las adiciones de Ti utilizadas, segun las
observaciones de TEM. El primer cambio obtenido al agregar Ti es en la morfologia de los
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precipitados L2,. Al incrementar el contenido de Ti la morfologia esférica tiende a ser cubica.
En trabajos anteriores con aleaciones ternarias Fe-Al-Ti fueron observados precipitados L2, de
morfologia cubica sobre una matriz A2 [38],[68], por lo tanto es predecible hallar en los
precipitados una pérdida progresiva de la morfologia esférica al incrementar el contenido de
Ti. Es necesario remarcar, que la pérdida de la forma esférica se encuentra relacionada
fuertemente con el incremento del desajuste de red cristalina precipitado-matriz [175-176]. El
segundo cambio, es el incremento del tamafo de los precipitados L2;. En la Figura 4.30 se
muestra la tendencia creciente. Para contenidos de Ti entre 1<X<1,5 (Figura 4.30), se observa
una discontinuidad en la tendencia creciente del tamafio de precipitados. Al final de la Seccion
4.2.2, se justificara este comportamiento particular analizando algunas variables que son
modificadas con el agregado de Ti y que influyen en la cinética de engrosamiento a 700 °C.
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Figura 4.29 Micrografias de TEM, campos oscuros L2; (la matriz A2 es mostrada de color
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Figura 4.30 Radio promedio de precipitados L2; en aleaciones Fe;sAl;;V 1,.5Tix, envejecidas 22
minutos a 700 °C. Las barras de error, representan la distribucion de tamafios calculadas como
el desvio estandar.

79



Las transformaciones de fases de las aleaciones fueron medidas por DSC. El ciclo
térmico es mostrado en la Figura 3.16. Partiendo desde una temperatura de 1100 °C donde se
tiene una Unica fase A2, se registra la sefial del DSC durante el enfriamiento hasta llegar a 550
°C, cruzando en el trayecto las tres temperaturas de transformacién de fases. Luego se realiza
la medicion en calentamiento, atravesando las transformaciones de fase en sentido contrario.
En la Figura 4.31 se presentan las mediciones obtenidas por DSC. La transformacién de
segundo orden A2-B2 practicamente no es detectable en la medicién de enfriamiento y en el
calentamiento se ve claramente una elevacion de la sefial (marcada con una linea punteada en
la Figura 4.31b. La temperatura intermedia de transformacién de fases (B2+L2,)/B2 registrada
en el enfriamiento se encontré entre 5 y 12 °C por debajo que las registradas en
calentamiento. La ocurrencia de la transformacion de fase a una temperatura menor que la de
equilibrio es caracteristica de las transformaciones de primer orden [177]. La temperatura de
transformacién de fases (A2+L2,)/(B2+L2,) registrada en enfriamiento y en calentamiento son

practicamente iguales.
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Figura 4.31 DSC en: a) Enfriamiento, b) Calentamiento. Las lineas punteadas indican las

temperaturas de transformacion de fases.

En la Figura 4.32 se presentan las temperaturas de transformacién de fases medidas
en calentamiento por DSC en funcién del porcentaje de Ti. El efecto obtenido al reemplazar
progresivamente el contenido de V por Ti es la elevacién de las 3 temperaturas de
transformacidn de fases, aunque para la transformacion de menor temperatura el efecto es

mas leve.
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Figura 4.32 Transformaciones de fase en aleaciones Fe;6Al1;V 12.Tix, medidas por DSC en
calentamiento. La linea rayada indica la transformacion de segundo orden.
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4.2.2 Desajuste de red precipitado-matriz

Como se menciond anteriormente, las aleaciones en estudio poseen a temperatura
ambiente un campo de dos fases A2+L2,. El precipitado ordenado L2, (Fe,VAl) posee
aproximadamente el doble del pardmetro de red que la fase matriz a-Fe (A2) [37], (ver Figura
1.2). Hasta el momento no fue cuantificado el grado de coherencia que puede alcanzarse entre
las fases A2/L2, del sistema Fe-Al-V, aunque es esperable que la coherencia sea elevada si se
comparan los pardmetros de red medidos entre aleaciones monofasicas de forma aislada
(aw1=2.ap,) [178-182]. En la Figura 4.33a se muestra una imagen de campo oscuro de TEM
medida por Difraccién de Area Selecta (SAD), en una muestra de Fe;sAl;;Vi, envejecida 20
horas a 700 °C. En la imagen se recuadré con linea punteada una zona de interfaz entre un
precipitado L2, y la matriz A2. La zona marcada fue observada por HR-TEM en campo claro y
sobre la misma se realizd la Transformada Répida de Fourier (FFT) para distinguir Unicamente
el espaciado entre planos (010), ver lineas en la Figura 4.33b. Sobre la imagen se marcaron con
simbolos “1” a los planos extra, en estos puntos las lineas de dislocacion se ubican
perpendicularmente a la imagen. Esta imagen permite ver la elevada coherencia entre fases, al
observar la continuidad que tienen los planos del precipitado con la matriz. Se debe aclarar
gue para el precipitado los planos observados corresponden a los (020) y para la matriz a los
(010). En el plano de observacion utilizado no se encontraron dislocaciones dentro del
precipitado L2,. La imagen de HR-TEM es presentada Unicamente para observar
cualitativamente la coherencia entre fases y no se utilizd cuantitativamente debido a que
resultados erréneos pueden ser obtenidos por diversos factores como: leve desorientacion
entre el plano de observacion y el cristal, defectos en la calibracién de la escala, baja
representacién estadistica por ser un uUnico plano de observacién y en una Unica zona de la
muestra, complejidad de medir distancias interplanares en zonas con dislocaciones, etc.

2

/"
Figura 4.33 a) Campo oscuro [020] y SAD (103). En linea punteada se indica la zona observada

en la figura b. b) Imagen de HR-TEM procesada por FFT y detalle ampliado de un plano extra
con su simbolo indicativo.
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Los valores reportados del parametro de red del intermetdlico L2, de composicion
estequiométrica Fe,VAl tienen valores del orden de 0,5763 nm [178-181]. Utilizando la
expresion lineal para obtener el pardmetro de red de la solucidén sdlida a-Fe segun el
contenido atdomico de Al, a(X [Al%at.])=0,28663+0,0001635X [182], se obtiene un valor de
0,2882 nm para un 9,4 % at. de Al. El contenido de Al utilizado, es el correspondiente a la fase
matriz (solucidn sélida a-Fe) de la aleacidn Fe;Al;,V1, segln el diagrama de equilibrio de fases
para 700 °C (temperatura de envejecimiento) [39]. Seglin estos valores reportados de
parametro de red se puede hacer un primer célculo estimativo donde el parametro de red del
precipitado L2, es 1,9996 veces el de la fase matriz A2 para la aleacidon Fe;sAl;,Vy,. En esta
aproximacién no se tiene en cuenta el corrimiento de composicidon del intermetalico ni el
contenido de V en la fase matriz. A continuacidn se analizan las mediciones experimentales por
XRD de los parametros de red de ambas fases en las 6 aleaciones fabricadas.

La fase ordenada L2; es una super-red de la fase desordenada A2 y la gran similitud
entre sus parametros de red producen una superposicion en sus patrones de XRD. El patrén de
la fase L2, posee todos los picos de la A2 y los picos adicionales son de una intensidad menor,
especialmente en las aleaciones de este trabajo donde la fase L2, tiene baja fraccidn en
volumen y tamanfo de cristalita nanométrico. Por lo tanto en el patron de XRD con ambas fases
presentes, los picos de mayor intensidad tienen el aporte de ambas fases y Unicamente los
picos de super-red de la L2, se encuentran aislados pero con una muy baja intensidad. Debido
a esta dificultad, se midié por XRD en dos tipos de condiciones (“Yobs”). La primera se realizo
en un rango de 20 amplio Figura 4.34, donde se observan los picos de ambas fases
superpuestos (ver indicacién de posiciones de Bragg de fases A2 y L2, o planos diferenciados
como (hkl)* o (hkl)’ respectivamente). La segunda medicion se realizé en el entorno del pico
(200) de la fase L2,, adquiriendo una gran cantidad de cuentas hasta alcanzar distinguirlo
claramente (420.000 cuentas aprox.), Figura 4.35. Debe remarcarse que de todos los picos de
super-red L2, no superpuestos con los de fase A2, el de mayor intensidad corresponde al
(200)’. Debido a las caracteristicas mencionadas que particularmente presenta el caso en
estudio, la utilizaciédn de un proceso convencional de refinamiento por Rietveld con un Unico
difractograma no seria posible de aplicar. Por lo tanto, para obtener los parametros de red de
las fases A2 y L2,, se utilizd un procedimiento de refinamiento que considera los datos
medidos en ambos difractogramas (Figura 4.34 y Figura 4.35). El procedimiento es detallado en
la Seccién 3.3.6 y el resultado del refinamiento es mostrado como “Ycalc” en la Figura 4.34 y
como lineas en la Figura 4.35. Sobre la Figura 4.34a puede observarse que las posiciones de
Bragg de ambas fases son muy similares, en cambio para la aleacién con 3 % Ti de la Figura
4.34b, estas posiciones presentan un mayor desfasaje. Adicionalmente, puede observarse que
en la ampliacidn del pico mas intenso para la aleacién sin Ti, el pico (220)’ se ubica a la derecha
de la (110)* y con 3 % Ti se invierte dicha ubicacidn. Los difractogramas en las aleaciones con
porcentajes de Ti intermedios fueron omitidos. En la Figura 4.35, el pico (200) de la fase L2, es
desplazado hacia la izquierda con el agregado de Ti, lo cual marca el aumento del pardmetro
de red al agregar Ti. En la Figura 4.36a se presentan los pardmetros de red de las fases A2 y L2,
obtenidos en el refinamiento, en funcién del contenido de Ti utilizado en la aleacion.
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Figura 4.36 Aleaciones FezsAl1,V 12 Tix con microestructura de fases matriz A2 y precipitados
L2,, valores a temperatura ambiente. a) Pardmetros de red obtenidos por refinamiento de
Rietveld sobre mediciones de XRD. b) Desajuste de red precipitado-matriz, ecuacion (4.29).

El desajuste entre los pardmetros de red de ambas fases (0) es definido segin [184] como:
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5= 2(aqy —ag) (4.28)

a, + ag
donde a es el parametro de red y los subindices son A para el precipitado y B para la matriz.
Sin embargo, en las aleaciones utilizadas los pardametros de red entre las fases tienen una
relacidn de %, por lo que la ecuacién (4.28) debe ser modificada segun la siguiente expresion:

5= 2(agz1 — 2as,) (4.29)
a1+ 2ay;

El desajuste de red medido en el presente trabajo corresponde al desajuste de red
“constrefido”, el cual difiere del obtenido a partir de los pardametros de red de equilibrio de las
fases en su estado relajado (aleaciones monofasicas). En la Figura 4.36b se representa el
porcentaje de desajuste de red entre las fases. En la Figura 4.36a se utilizd una relacién de %
entre los ejes de ordenadas del grafico, por lo tanto el cruce de las curvas en X=0,8 %Ti, nos
indica el punto donde se anula el desajuste de red. Por encima o debajo de esta composicién,
las tensiones generadas por el desajuste de red cambian de signo. A su vez, se puede ver como
el agregado de Ti tiene una mayor influencia en incrementar el parametro de red del
precipitado L2,, alcanzando un maximo desajuste de red de 8§=2.5x10 para la aleacién de 3
%Ti.

Hasta el momento se tratd al desajuste de red como un mddulo, es decir no se le dio
importancia a su signo. Pero este pardmetro posee una gran influencia en las tensiones
internas [70] y los mecanismos de deformacién de las aleaciones [185-186]. La mayoria de las
superaleaciones comerciales poseen un desajuste de red negativo [187], esto quiere decir que
el parametro de red del precipitado es inferior al de la matriz. Por consiguiente estos
precipitados generan en la matriz una tensidon de traccion. Este efecto es desfavorable a la
termofluencia en superaleaciones de elevada fraccién en volumen de precipitados, como por
ejemplo las monocristalinas de base Ni utilizadas en alabes de turbina [188]. En la actualidad
se busca optimizar la resistencia a la termofluencia en estas aleaciones por medio de aleantes
que obtengan desajustes de red precipitado-matriz positivos (6>0) [188]. Ejemplos de
superaleaciones (base Co y base Ir) en actual desarrollo, con valores de desajuste de red
positivos fueron publicados en: [187],[189]. En este marco actual y como se presentd en la
Figura 4.36b, las aleaciones Fe-Al-V-Ti con alto contenido de Ti pueden abrir nuevas fronteras
tecnoldgicas.

Como fue mencionado anteriormente en la introduccién, un mayor desajuste de red
precipitado-matriz incrementa la velocidad de engrosamiento de los precipitados [31].
Basados uUnicamente en este concepto, la Figura 4.36 permitiria suponer que la menor
velocidad de engrosamiento se obtiene donde el desajuste de red es nulo, esto seria para una
aleacién con X= 0,8 % Ti. Para analizar la modificacién de la cinética de engrosamiento con el
contenido de Ti para las condiciones del tratamiento aplicado (22 minutos a 700 °C),
calcularemos el valor de la constante de engrosamiento (K) a partir de la relacién <r>’= Kt (ver
Seccién 4.1.2). Los valores de K obtenidos, se calculan en base a un Unico tiempo de
envejecimiento para cada aleacién, por lo tanto pueden contener errores mayores que el
hallado previamente a partir de diversos tiempos de envejecimiento para la aleacion
Fe;6Al1,V1, (X=0), Seccién 4.1.3. En la Figura 4.37 se muestra K(X), calculada con los radios de
precipitados medidos de la Figura 4.30. A diferencia del minimo esperado para K(X=0,8%),
puede apreciarse la tendencia creciente en la velocidad de engrosamiento de los precipitados
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al reemplazar V por Ti (FesAl;oVi12xTix). A su vez, se presenta una discontinuidad en el
engrosamiento para contenidos de Ti entre 1<X<1,5. A continuacién justificaremos el
comportamiento presentado por la constante de engrosamiento en funcidn del agregado de
Ti, K(X), y obtendremos algunas caracteristicas evolutivas destacables al modificar el sistema
con Ti como cuarto aleante.
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Figura 4.37 Constante de engrosamiento de precipitados L2, para una temperatura de 700 °C
en aleaciones FezAl1;V 125 Tix.

La constante que maneja el engrosamiento (K) estd compuesto por un coeficiente A, el
cual incluye entre varios factores a: la energia de interfaz, y (ver Seccién 4.1.2), y un
coeficiente (1/A), que tiene en cuenta la difusion de los elementos en la matriz y las
concentraciones en las fases matriz y precipitado (ecuacién (4.13)). El producto de ambos
términos componen parcialmente al coeficiente A. Esto puede escribirse de la forma:

1
K=CA=Cyy (4.30)

donde los parametros que consideraremos constantes para el presente analisis los
agruparemos en los términos C,,, con el subindice “n” utilizado para identificar cada operacién
que adicione factores constantes a dicho término.

Para obtener un modelo capaz de ajustar adecuadamente los valores experimentales

de K(X), es necesario identificar como varian los factores de la ecuacion (4.30) en funcion del
contenido de Ti. En primer lugar estudiaremos cémo evoluciona la funcidn y(X). De forma
simplificada podemos asumir que la energia de interfaz entre las fases es la sumatoria de
[190]: la energia quimica de interfaz, y,, y la energia elastica debida al desajuste de red, v,
siendo esta ultima proporcional al desajuste del parametro de red al cuadrado [90]. La
expresion en funcién del contenido de Ti seria:

VX)) = Ye(X) +vq = vg{C5 [0 + 13 (4.31)

Expresando la ecuacion (4.30) en funcién del contenido de Ti y reemplazando por el valor de la
energia de interfaz ecuacion (4.31), nos queda:

1
KX) = C,{C[6(X)]* + 13‘@
(4.32)
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En la ecuacion (4.32), se puede apreciar claramente el efecto, mencionado anteriormente, que
produce el desajuste de red en la cinética de engrosamiento. Esto es, anulando su influencia
en el K para un valor nulo de d y elevando la influencia cuanto mayor sea el desajuste de red,
sin importar si el desajuste es positivo o negativo.

Ahora analizaremos las variables que intervienen en el término 1/A(X). Este factor es
un término complejo de obtener cuando se presentan sistemas de mas de 2 componentes
[191]. En la Seccién 4.1.3, fue resuelto para la aleacidn ternaria en la ecuacion (4.18) pero con
la ventaja de la igualdad de composiciones que presentaban los elementos Al y V tanto en la
matriz como en el precipitado. En el caso del agregado de Ti como cuarto aleante, se debe
calcular en base a [78]:

n
ce
A= RTZ L (e = D = ) (4.33)
i=2 '

considerando a los elementos desde i=1,...,n, con el elemento mayoritario como i=1 (Fe). La
particiébn de composicion entre precipitado () y matriz (o) es representada como k; =

(Ciﬁ/Ci”‘). Desarrollando la sumatoria de la ecuacién (4.33), se obtiene:

a

c4% C, c%
A= RT |2 (kay — D) (kay — kepe) +— (ky — 1)Uy — kpe) +— (g — (kg —k@] (4.34)
Dy Dy Dr;

Asumiendo que los coeficientes de particion de los elementos aleantes son iguales, es decir
que: ky = ky; = ky;, la ecuacion (4.34) se simplifica como:

Cai G Cri

A=RT(ky — D)(ky — k )<—+—+— =

Y Yo" \Du " Dy Dry

_ RT(ky — 1)(ky — kpe)

(DyD7iC% + Dy DyiCF + Dy Dy CE) (4.35)
Dy Dy Dy

Podemos analizar la influencia que tiene cada elemento en los términos difusivos de la
ecuacion (4.35). Utilizando los coeficientes de difusién reportados en [135], se trazaron las
caracteristicas difusivas de los tres elementos de aleacidn en una matriz de a-Fe, Figura 4.38.
Por encima de los 543 °C el elemento con menor velocidad de difusidn es el V, por lo tanto es
esperable que por encima de esta temperatura el reemplazo de atomos de V por Ti promueva
el incremento en la velocidad de engrosamiento de los precipitados. Si bien esta ultima
sentencia es cierta, siempre debe prestarse principal interés al elemento de menor difusion, ya
gue ese elemento interviene como factor preponderante en el A. El tratamiento térmico de
envejecimiento fue realizado a 700 °C, por lo tanto a esta temperatura podemos extraer de la
Figura 4.38 los valores difusivos de los elementos aleantes; D;,°° = 2,42x10™" m’s™, D790 "=
3,82x10™" m?s™?, Djloo C= 1,06x10™ m’s™. Como el Al es el elemento mas rapido, en los
productos difusivos de a pares presentados en la ecuacién (4.35) tienen preponderancia los
términos con Dy; y por lo tanto, puede despreciarse el producto donde intervienen los dos
difusores mas lentos (D, Dy;C;). De esta forma la ecuacion (4.35) queda reducida a:

A RT (ky — 1)(ky — kre)
Dy Dr;

(DriC¥ + Dy Cry) (4.36)
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Adicionalmente, agrupando las constantes y utilizando la relaciéon D
obtiene:
A =Cs5(1,58CF + CF)

La expresion (4.37) nos permite reescribir la ecuacién (4.32) como:

K(X) = Cq {Co[5(O] + 1 !
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Figura 4.38 Difusion de elementos en a-Fe. Coeficientes de difusion extraidos de [135].

La ecuacion (4.38) pone en evidencia que la insercion de Ti influencia la velocidad de
engrosamiento de los precipitados principalmente por el desajuste de red precipitado-matriz y
por la solubilidad de V y Ti en la matriz ferritica. Para utilizar esta ecuacion como ajuste de las
mediciones experimentales de K(X) (Figura 4.37), es necesario conocer las funciones de 5(X) y
C{. El desajuste de red present6 a temperatura ambiente un comportamiento tipo sigmoidal.
En la Figura 4.36b se muestra el ajuste de los datos experimentales, con la funcion
82°¢(X)=0,275-0,28[1+(X/1,8)**]™". Esta funcidn presenta un valor nulo en §(0,8 %at)=0, este
valor es importante, ya que en la ecuacion (4.38) hace que se anule el término proveniente de
la energia eldstica (y.) por desajuste de red y tiende entonces a reducir el K. Un problema
adicional se presenta al querer evaluar el engrosamiento a 700 °C con un desajuste de red
medido a temperatura ambiente, ya que probablemente este sea modificado. Los efectos que
principalmente influyen en la variacidon del desajuste de red con la temperatura son la
expansion térmica de las fases y los cambios de composicién (diagrama de equilibrio) [192].
Asumimos que al incrementar la temperatura la funcién d(X) es modificada pero mantiene su
caracter de funcidén sigmoidal. Adicionalmente suponemos que el término [1,58CF (X) +
C%(X)]™! de la ecuacién (4.38) es modificado linealmente. Por lo tanto la funcién que
utilizamos para el ajuste de los datos experimentales de K(X) (Figura 4.37) es:

Cg —

2
KX) =G, {Cs + 1l (€1 X+ 1) (4.39)

L 1+ (X/(Cg)(cw
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La funcidn resultante de ajustar los puntos experimentales fue superpuesta en el grafico de
K(X) Figura 4.37. Puede apreciarse que la misma representa adecuadamente los puntos
experimentales, especialmente en el intervalo critico con Ti entre 1<X<1,5. Los valores de las
constantes resultantes del ajuste se presentan en la Tabla 4.7, estos corresponden a la
utilizacion de la X en % atémico y el K(X) en nm>h™.

Tabla 4.7 Constantes obtenidas al ajustar los datos experimentales Figura 4.37 con la ec. (4.33).

C3 C7 CS (CQ ClO (Cll

1,834 2412,48 0,486 1,621 4,846 1,015

El ajuste obtenido con la ecuacién (4.39) nos permite obtener algunas caracteristicas
importantes del sistema cuaternario a 700 °C. En primer lugar, el término cuadratico de la
ecuacion (4.39), el cual representa el desajuste de red a 700 °C (ver ecuacién (4.32)), nos
permite averiguar para que composicion de Ti el desajuste es nulo. Esto ocurre en 8700(1,6
%at)=0, que al compararlo con el medido a temperatura ambiente 6(0,8 %at)=0, se pone en
evidencia que el incremento en temperaturas produce un corrimiento del =0 a composiciones
de Ti mayores.

Otra caracteristica importante que puede obtenerse del ajuste con la ecuacién (4.39),
es la evolucion de los elementos V y Ti sobre la fase matriz () en funcidn del agregado total de
Ti en la aleacién (X). Para esto igualaremos el término que depende de la difusién de los
elementos y composicién de las fases (1/ A), sobre las ecuaciones (4.38) y (4.39). La igualacién
gueda como:

Ci2
[1,58C(X) + C&(X)]
La igualacién mencionada es correcta si se adiciona una constante (C;,), la cual puede ser
obtenida para la condicién de borde: X=0, i7=9,4 % (Tabla 4.1) y C§;=0 %. Con este célculo
adicional y despejando la X de la ecuacion (4.40), obtenemos:

_ 14,632
" [Ls8cEen + ]

X (% at) 0,985 (4.41)

La ecuacion (4.41) permite vincular el contenido de V y Ti sobre la fase matriz (a) en funcién del
contenido de Ti en la aleacién. En la Figura 4.39a se representa como una superficie el conjunto
de soluciones posibles de la ecuacién (4.41). Las curvas de nivel de la superficie se muestran
sobre la Figura 4.39b. Frente al conjunto de soluciones posibles las curvas de nivel nos permiten
asumir algln camino posible. Para esto observaremos la solubilidad maxima que presenta la
ferrita en los sistemas ternarios Fe-Al-V y Fe-Al-Ti. Para el ternario de vanadio, medimos Cf= 9,4
% a 700 °C (Tabla 4.1) y para el ternario de titanio se observé en [193] una solubilidad maxima de
Cf= 4 % a 800 °C para un 9,4 % de Al. Estas dos composiciones conocidas, representan dos
puntos que podemos ubicar sobre los ejes de la Figura 4.39b. El camino intermedio que vincula
ambos puntos representa la solucion del sistema cuaternario Figura 4.39a. Para ello adoptamos
la solucidon mas simple, trazando una linea recta entre ambos puntos (ver linea punteada Figura
4.39b). La interseccidn entre la linea punteada con las lineas de nivel (X), permiten encontrar
como se modifica el V y Ti en la matriz en el sistema cuaternario Fe-Al-V-Ti. Este resultado se
presenta en la Figura 4.39c. Lo interesante de este resultado es la elevada capacidad que
presenta el Ti para expulsar al V de la solucidn sélida A2. Es decir que con pequeiios agregados
de Ti se puede reducir en gran medida el V en solucion sélida A2.
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Figura 4.39 Contenidos de V' y Ti en la matriz ferritica (a) para 700 °C. a) Soluciones posibles de
la ecuacion (4.41) segtn el contenido de X en la aleacion FezsAl;,V 12.4Tiy, b) Curvas de nivel de
la figura a y posible solucion a partir de una linea recta que une los dos extremos conocidos de
los sistemas Fe-Al-V 'y Fe-Al-Ti [193], ¢) Variacion de la composicion segun la linea punteada de

la figura b.
4.2.3 Endurecimiento por precipitacion y mecanismos de deformacion

Segun el tamafio promedio de precipitado pueden operar distintos mecanismos de
endurecimiento. Para la aleacidn sin contenido de Ti, en la Seccidén 4.1.4 se caracterizaron tres
mecanismos de interaccién entre las dislocaciones y los precipitados (Figura 4.12). Los
modelos fueron ajustados sobre mediciones de dureza a diferentes tamafos de precipitado,
los cuales se obtuvieron variando el tiempo de envejecimiento. Tal como fue mencionado
anteriormente, para producir el maximo endurecimiento por precipitacidon L2, en la aleacidn
FessAl1,V1, a la temperatura de 700 °C, es necesario un tiempo de envejecimiento de 22
minutos (Figura 4.8). Por lo tanto, para evaluar el efecto del agregado de Ti en la condicidon de
maximo endurecimiento (pico de dureza), se utilizé el mismo tratamiento térmico de
envejecimiento para las aleaciones con Ti. En la Figura 4.40 se presentan las mediciones de
microdureza y puede observarse que es incrementada al aumentar el contenido de Ti. De aqui
en adelante asumiremos que el pico de endurecimiento permanece temporalmente constante
para los tratamientos de envejecimiento aplicados en las seis aleaciones utilizadas, es decir,
gue todas las aleaciones se encuentran en la condicion de maximo endurecimiento.
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Figura 4.40 Mediciones de microdureza y cdlculos de incremento en la tension de corte (A7) y
energia de APB (yps) €n aleaciones FezsAl1;V 15.xTix. El valor a x=0 fue extraido en el pico de la

curva de ajuste para 700 °C, Figura 4.8.

El incremento en la CRSS (At) marcado en la Figura 4.8 fue calculado segun el
procedimiento detallado en la Seccion 4.1.4. Como el envejecimiento de las aleaciones con Ti
fue realizado en el pico de endurecimiento, el mecanismo de interaccién dislocacion-
precipitado es el de corte de precipitados por dislocaciones acopladas fuertemente de a pares,
el cual aumenta la CRSS segln la ecuacidn (4.21). Al derivar respecto del radio de precipitado
(r) 1a ecuacidn (4.21) e igualandola a cero, es posible encontrar el radio de precipitado donde
se obtiene el pico de endurecimiento (") y la expresion seria la siguiente:

) 8wT
rpico — (4.42)

2
T°YarB

Reemplazando la ecuacién (4.42) en la ecuacién (4.21) es posible hallar el incremento en la
CRSS para la condiciéon de maximo endurecimiento:

AgPico  _ 0,48 Y4pp /2

Con los valores del incremento en la CRSS de la Figura 4.40 y la ecuacidn (4.43) es posible
hallar la energia de APB para cada aleacidn con Ti. Para esta operacion se utilizaron los mismos
valores mencionados anteriormente en la Seccién 4.1.4 (b = 0,2498 nm, Cs, = 3, ns = ($7/2) y
$=0,218). Como el resultado da una relacidn proporcional entre Aty yaps, €S posible utilizar los
mismos puntos de la Figura 4.40 y agregar una escala adicional con los valores de yapg, tal como
puede verse en dicha figura. Con estos valores de yaps, Yy utilizando los r" medidos (Figura
4.30), es posible calcular la tensién de linea de dislocacion (T) en la ecuacion (4.42). Para este
calculo se utilizé w=3,42 (ver Seccién 4.1.4) y el resultado se presenta en la Figura 4.41. Este
efecto es esperable, ya que el agregado de Ti incrementd la yaps ¥ esto implica una fuerza
mayor para cortar los precipitados, la cual se refleja en la tensién de linea de dislocacién.
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Figura 4.41 Tension de linea de dislocacion en aleaciones Fez6Al1:V12.xTix.

A partir de los valores de yps (Figura 4.40), T (Figura 4.41) y utilizando las ecuaciones
(4.20) y (4.21) podemos calcular el incremento en la CRSS para cada porcentaje de Ti en los
modelos de endurecimiento por corte de precipitados con dislocaciones vinculadas de a pares
(interaccidn fuerte y débil). De esta manera, se presentan en la Figura 4.42 estos modelos de
endurecimiento Unicamente sobre las aleaciones con 3 %Ti y 0 %Ti (FessAl,V1,). El
endurecimiento por el mecanismo de Orowan (ecuacion (4.22)) practicamente no es
modificado para el caso de las aleaciones con agregado de Ti, ya que el Unico pardmetro que
cambia es el vector de Burger (b), el cual varia proporcionalmente con el parametro de red de
la matriz y como puede verse en la Figura 4.36a el cambio es tan pequeio que puede ser
despreciado en este analisis. A continuaciéon en lugar de utilizar una zona posible donde
pueden operar los mecanismos de Orowan segln sea el caridcter de mezcla de las
dislocaciones (borde + hélice) tal como se mostré en la Figura 4.12, nos quedaremos
Unicamente con la tensién maxima que puede obtenerse por Orowan a través de las
dislocaciones de hélice. Esta curva mostrada con un trazo grueso en la Figura 4.42, marca un
limite maximo hasta donde pueden operar los mecanismos por corte de precipitados.
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Figura 4.42 Mecanismos de endurecimiento sobre aleaciones FezAl1;V 12 Ti, con x= %at. Ti'y
¢=0,218. Los picos de endurecimiento fueron ajustados segun los valores de dureza medidos.
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Debido al reducido desajuste de red precipitado-matriz (8) en la aleacidon Fe;sAl,V1,,
hasta el momento no analizamos el posible incremento en la CRSS por modelos que tienen en
cuenta este factor. Pero la adicion de Ti, tal como fue mostrado en la Figura 4.36b incrementa
fuertemente el 3. Por lo tanto analizaremos si estos valores de desajuste de red influyen en el
endurecimiento. El modelo propuesto por Brown y Ham [154] con la correccién de Schwarz y
Labusch [65] para estimar la contribuciéon de la coherencia entre precipitado-matriz en el
endurecimiento es el siguiente:

2|6| 3/2 d) r 1/2
ATconerencia = @ G 3 (T) X [0.94 X (1 + Cg;, T]SL)] (4.44)

Donde el desajuste de red esta considerado como el valor médulo, el factor a varia segun
diferentes estimaciones entre 3 y 4,1 [65] y en el presente trabajo utilizaremos el mayor valor
para modelar el maximo endurecimiento posible. Utilizando la ecuacion (4.44) con los valores
de desajuste de red medidos por XRD (Figura 4.36b) y las constantes tratadas anteriormente
(Seccion 4.1.4), se trazaron las curvas punteadas de la Figura 4.42. Este modelo de
endurecimiento considera la tensidén en la zona de interfaz entre precipitado-matriz de las
dislocaciones que cortan a los precipitados. Esta tensién de corte obviamente es incrementada
al aumentar el desajuste de red cristalina precipitado-matriz y es nula cuando hay una
coherencia cristalina perfecta (6=0). Este efecto se puede ver en las curvas punteadas de la
Figura 4.42, donde a menores porcentajes de Ti, el desajuste de red es menor y por lo tanto el
endurecimiento mostrado por el modelo de coherencia se reduce. Al considerar los modelos
de corte de precipitados “fuerte” y “débil” junto con el de coherencia, debe tenerse en cuenta
que el que posea la mayor tensidn sera el mecanismo endurecedor actuante. Por lo tanto, al
observar la Figura 4.42, la curva de endurecimiento de la aleacidon 3%Ti, podria ser
incrementada por el modelo de coherencia Unicamente si este pasara por ejemplo sobre el
pequefio segmento marcado con linea de cruces. Pero como puede verse, la curva de
coherencia para 3%Ti se encuentra muy por debajo de la zona donde este mecanismo puede
incrementar la CRSS. Por lo tanto queda totalmente descartado el endurecimiento por el
mecanismo de coherencia en las aleaciones tratadas en el presente trabajo.
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5 CONCLUSIONES

Utilizando métodos experimentales y tedricos integrados se ha realizado un estudio sobre el

proceso de engrosamiento del precipitado Fe,AlV en la aleacion Fe;sAl,V1, envejecida entre 600 y
700 °C, asi como también, sobre el mecanismo de refuerzo de la aleacién por el precipitado a
temperatura ambiente. Las siguientes conclusiones fueron obtenidas:

Se satisface una relacion lineal entre el radio medio del precipitado y la raiz cubica del tiempo
de envejecimiento, lo cual es consistente con un mecanismo de engrosamiento controlado
por difusién en la matriz.

Se encuentra un buen acuerdo entre la teoria de engrosamiento por longitud de difusion
apantallada y las mediciones experimentales con respecto a la forma de la distribucion de
tamaniios de precipitados, cuando el tiempo de envejecimiento es lo suficientemente largo
para asumir que fue alcanzada la estabilidad temporal de la distribucién.

Las velocidades de engrosamiento se determinaron a 600, 650 y 700 °C; la consistencia entre
los resultados experimentales y las predicciones de la teoria de engrosamiento por longitud
de difusidn apantallada, teniendo en cuenta la movilidad de los componentes en la aleacion
ternaria, proporciond una forma de estimar la energia de interfaz entre las dos fases. Se
encontrd que la energia de interfaz es fuertemente dependiente de la temperatura, pero la
morfologia esférica de los precipitados permanece esencialmente inalterada, lo que sugiere
que el grado de coherencia no es el factor de control de la energia de interfaz. Por lo tanto,
basandonos en estudios tedricos de primeros principios realizados previamente por otros
autores, sugerimos que la energia de interfaz esta dominada por la transicion de la densidad
de spin del Fe a través del limite de interfaz y su comportamiento con la temperatura se
debe al efecto de orden ferromagnético en la matriz ferritica.

Se ha observado un comportamiento clasico de endurecimiento por precipitacion a lo largo
del tiempo para cada tratamiento de envejecimiento. A temperatura ambiente, los
precipitados coherentes de Fe,AlV aumentan la tensidn critica resuelta de corte (CRSS) de la
matriz ferritica en un maximo de aproximadamente de 450 MPa. El radio del precipitado
correspondiente al pico de endurecimiento es de aproximadamente 10 nm. El pico de
endurecimiento aumenta con el aumento de la fraccidn de precipitados. Hay un acuerdo
cuantitativo entre la resistencia mecanica medida y los valores predichos a partir de la teoria
de endurecimiento por orden, prediciendo que la resistencia estd controlada por un
mecanismo de corte de precipitados por dislocaciones para tamafios alrededor del pico de
endurecimiento y el mecanismo de Orowan donde las dislocaciones sobrepasan a los
precipitados sin cortarlos ocurre para tamafios de precipitados mayores. Se estimé que la
energia de limites de dominios de antifase (ypg) del precipitado Fe,AlV es (27 + 4) x10™ J/m’.
Cuando el mecanismo de cizallamiento esta funcionando, las dislocaciones tienen un
caracter mixto con un componente de borde fuerte y se deslizan de a pares. El proceso de
Orowan se lleva a cabo con dislocaciones mixtas cuyo componente principal cambia de
caracter de borde a hélice cuando el radio de precipitados aumenta.

Se investigaron aspectos importantes del comportamiento mecdnico en alta temperatura

para la aleacidon FesAl,V,, previamente envejecida a 700 °C en la condicion de maximo
endurecimiento. Las siguientes conclusiones indican sus posibilidades para el uso como material
estructural:
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e Utilizando un método innovador de calentamiento de probetas “in-situ” para el ensayo
Charpy, se encontré la temperatura de transicion ductil-fragil a 617 °C para el material con
un tamafno de grano aproximado de 700 um. Se discutié la posibilidad de disminuir esta
temperatura por medio del refinamiento del tamafio de grano.

e Ensayos de compresién en caliente a 600 y 650 °C con € =5 x10™ s mostraron una tensién
de fluencia de 815 y 592 MPa respectivamente. Estos elevados niveles de tension de fluencia
son atractivos para aplicaciones estructurales.

Frente al planteo de reduccién de la temperatura de transicién ductil-fragil a través del
refinamiento de grano, se buscaron las condiciones termo-mecanicas de fabricacion adecuadas para
producir un refinamiento de grano en la aleacion. Las observaciones del cambio de microestructura
segun la velocidad de deformacion para 900 °C (aleacién en campo monofasico A2), nos permiten
obtener la siguiente conclusion:

e Para producir un refinamiento de grano éptimo en la microestructura de fundicién, se
recomienda utilizar una temperatura de deformacién de 900 °C, deformaciones verdaderas
(€) mayores a 2y velocidad de deformacion € =1s™.

Se afiadio titanio en pequefias cantidades con la intencion de incrementar la temperatura
maxima del campo de estabilidad matriz + precipitado. La estrategia de micro-aleaciéon con Ti
también contempld el estudio de otros efectos secundarios sobre las fases tales como la modificacion
del parametro de red, la velocidad de engrosamiento y la resistencia al corte del precipitado. Las
siguientes conclusiones resumen nuestras observaciones y analisis:

e Lastres temperaturas de transformacion de fase son incrementadas. Aunque la temperatura
de transformacién de fase de mayor interés tecnoldgico en ser elevada (A2+L2; = B2+L2,)
sube levemente (12 °C para la aleacion Fe;sAl1,VoTis).

e Atemperatura ambiente, el desajuste de red entre precipitado y matriz (8) de valor negativo
para la aleacidon FessAl;,V,, se anula aproximadamente para un 0,8 %Ti y aumenta
considerablemente para mayores contenidos de Ti.

e La velocidad de engrosamiento de los precipitados L2, a 700 °C es incrementada con la
adicién de Ti y presenta una discontinuidad para contenidos de Ti (%at.) entre 1<X<1,5. Este
comportamiento es discutido modelando por un lado, el efecto del desajuste de red entre
matriz y precipitado sobre la energia de interfaz y por el otro, el efecto del Ti sobre las
movilidades de Al y V. El ajuste del modelo a los datos experimentales permite inferir que el
desajuste de red & se anula aproximadamente para 1,6 %Ti a la temperatura del proceso de
envejecimiento.

e El pico de endurecimiento a temperatura ambiente, para el envejecimiento a 700 °C, es
incrementado con la adicidn de Ti mostrando un aumento de la resistencia al corte de los
precipitados que se asocia al aumento de la energia de limites de dominios de antifase (yaps).

e Elincremento del desajuste de red, al menos hasta un 3 %at. de Ti, no alcanza para activar el
mecanismo de endurecimiento por coherencia.

En resumen, identificada la aleacion Fe;sAl;,V1, como posible modelo de aleaciones ferriticas
reforzadas con precipitados Fe,AlV para aplicaciones de alta temperatura se disefid un conjunto de
experimentos enfocados en el estudio del endurecimiento a temperatura ambiente y ductilidad y
resistencia a la fluencia en funcidon de la temperatura. Los logros obtenidos debieran alentar la
continuidad en el desarrollo de dichas aleaciones.
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6 APENDICE

En este apartado se presenta un desarrollo realizado sobre una maquina de ensayos, el
cual queda excluido en los objetivos de la Tesis, pero surge de una necesidad presentada en el
desarrollo de la misma. Por su elevada importancia tecnolégica y dedicacion requerida fue
incluido de forma completa como un apéndice. Por el contrario, los ensayos realizados con
este equipamiento sobre la aleacion Fe;sAl;,Vy, son una parte central de la Tesis y fueron
incluidos en la Seccién 4.1.5.

6.1 RESUMEN

En este apartado, se introduce un enfoque innovador para ensayos de alta
temperatura en probetas Charpy de tamafio sub-estdndar con entalla en V. El concepto de
diseio es calentar la probeta ubicada sobre el soporte porta muestras hasta el momento del
impacto por medio de una circulacién de corriente eléctrica AC a través de la probeta. Este
enfoque no sdlo es rentable, sino también técnicamente superior a los métodos que requieren
la transferencia de la probeta desde un horno hasta la maquina de ensayos debido a que el
espécimen se centra de forma muy precisa y es acondicionado térmicamente practicamente
hasta el momento del impacto. Se presenta el perfil de temperatura medido usando el
dispositivo de calentamiento in situ en muestras de aceros ferriticos desde temperatura
ambiente hasta 820 °C. Para investigar la validez en la instrumentacién de la maquina de
impacto, se midid la energia al impacto a diferentes temperaturas que van a través de la
transformacién de fase eutectoide en muestras de acero ferritico con diferentes
composiciones de carbono. Aunque el impetu inicial para el desarrollo de esta nueva
tecnologia fue estimar la transicidn ductil-fragil que se produce a alta temperatura en algunos
sistemas de aleacién metdlica, encontramos que su amplia gama de velocidad de
calentamiento de muestras proporciona nuevas herramientas de investigacion para el estudio
de, por ejemplo, la fragilizaciéon a temperaturas intermedias en metales y aleaciones.

6.2 INTRODUCCION

La tenacidad de un material es su capacidad para absorber energia de deformacion
plastica antes de alcanzar la fractura. En términos simples, se puede definir como el area bajo
la curva de tensidn-deformacidn por lo que es un parametro que combina la resistencia y la
ductilidad. Cabe senalar que la relacién tensién-deformaciéon depende de la temperatura y
velocidad de deformacién de modo que la tenacidad también dependera de estos parametros.
La tenacidad de los aceros ferriticos sufre una transicidn ductil-fragil cuando la temperatura es
disminuida por debajo de la temperatura ambiente. A bajas temperaturas, la fractura se
produce por mecanismos de clivaje completamente fragiles con bajos niveles de energia
absorbida. En altas temperaturas, la fractura se produce por mecanismos de hoyuelos ductiles
con absorcién de energia considerable. En la regidn de transicién, la fractura es de forma
mixta. Una variedad de pruebas se han utilizado para caracterizar el comportamiento de la
transicidon de ductil a fragil en los aceros. Ademas de las diferencias en tamafio de la muestra y
la geometria de la muesca (tamafio de defecto, forma, agudeza), estas técnicas se diferencian
fuertemente en la velocidad de deformacidon y correspondientemente una variedad de
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definiciones de la temperatura de transicién han surgido. La amplia gama de técnicas de
pruebas incluyen ensayos de traccién [194], ensayo de impacto Charpy con entalla en V [195],
ensayos de caida de peso Pellini [196], ensayo por impacto a la traccidn [197], y especimenes
de resistencia a la fractura usando pruebas de tension compactas (TC) y flexion con muesca
simple en lateral (SENB) [198]. En los ultimos afios, las pruebas de punzonado pequefio [199]
también fue incluido en la lista. Sin embargo, la prueba de impacto Charpy es, sin duda, la
prueba mds comunmente utilizada para caracterizar la transicion de ductil a fragil en aceros y
por lo tanto, el ensayo de impacto por péndulo es uno de los primeros instrumentos
considerados para equipar un laboratorio de ciencia de los materiales.

El enfoque de transiciéon de temperatura se utiliza ampliamente como propédsito de
comparacion de los materiales. Mas alld de los aceros ferriticos, la transicion ductil-fragil se
produce en altas temperaturas en otros sistemas de aleaciones metalicas tales como
aleaciones de aluminuro y-Ti [200], aleaciones de tungsteno [201-202], aleaciones WC-Co
[203], aleaciones Mo-Si-B [204], aleaciones de Fe-Al [46],[205], aleaciones base NiAl [206]. Se
ha hecho poco uso de las pruebas de resistencia al impacto a elevadas temperaturas sobre
estos sistemas de aleaciones debido a la gran dispersion de resultados vinculados
principalmente a las dificultades que entrafa la creacion de condiciones idénticas de
temperatura en ensayos sobre un gran nimero de muestras. El tiempo requerido para la
transferencia de la muestra del horno a los soportes de la maquina de ensayo de impacto es
diferente en cada caso individual. En consecuencia, la temperatura de la muestra en el
momento del impacto también es diferente en cada caso individual [207], incluso si un
termopar unido a la superficie de la muestra se utiliza debido a que la temperatura interna de
la muestra difiere considerablemente con respecto a la temperatura de la superficie [208].
Cuando se ensayan probetas Charpy con entalla en V de tamafio inferior al estandar [115], las
pérdidas de calor son inaceptablemente grandes para un intervalo de tiempo obtenido
manualmente al transferir el espécimen hasta la maquina de ensayos. Para superar esto,
algunos laboratorios han construido sistemas de transferencia robdticos que son a menudo
poco fiables y costosos. Una alternativa a la transferencia robdtica es calentar la muestra en el
soporte de la muestra hasta el momento del impacto, y este enfoque es el tema presentado en
este apéndice.

6.3 DISPOSITIVO PARA ENSAYOS DE IMPACTO CHARPY EN ALTA
TEMPERATURA

El concepto de disefio es calentar la probeta ubicada sobre el soporte de la maquina
hasta el momento del impacto por medio de una corriente eléctrica alterna circulando a través
de la probeta. El dispositivo disefiado para ensayos Charpy en altas temperaturas con
calentamiento in-situ se presenta esquematicamente en la Figura 6.1a. El dispositivo posee
dos brazos accionados neumadaticamente que sujetan la probeta contra el soporte de la
maquina de ensayos. En el extremo de los brazos, aislados eléctricamente y conectados al
circuito eléctrico, se ubican terminales de cobre. Los terminales presionan y toman contacto
con los extremos de la probeta, a su vez constan de un circuito de refrigeracion por agua que
los mantiene a temperatura ambiente. El tope y soporte de muestra de la maquina de ensayos
se encuentran cubiertos con pintura epoxi para lograr el aislamiento eléctrico de la probeta. El

97



circuito eléctrico de calentamiento, consiste en un transformador de alta corriente y baja
tensién, cuya tensiéon de CA de entrada es manejada por un controlador de temperatura
dirigido por un termopar soldado en la probeta.

1) Maquina b) ) Cilinq?_n

2) N!am”f). Controlador de S(,ep'}?f; Ae O

3) Dispositivo temperatura -

4) Cilindro ! +
neumatico ; !

5) Brazos B--=====-=- '

6) Terminales

7) Probeta

8) Soporte i

9) Tope i | Termocupla de control

_ PRI
|

Figura 6.1 Esquema del equipamiento para ensayos Charpy en alta temperatura. a) Mdquina y

a)

dispositivo, b) Diagrama del sistema operativo.

El diagrama del sistema operativo (circuito eléctrico de calentamiento y dispositivo de
sujecion) se muestra en la Figura 6.1b. La probeta con el termopar de control (T,) soldado se
coloca en los soportes de muestra y se sujetan cuando la valvula del solenoide neumdtica es
accionada manualmente. La temperatura del ensayo es seleccionada en el controlador de
temperatura. Se aplica una corriente alterna (i) a través de la probeta y el controlador regula la
energia eléctrica entregada por el transformador. Una vez alcanzada y estabilizada la
temperatura del ensayo, se acciona manualmente la caida del martillo. Un sensor dptico
situado en la trayectoria pendular del martillo interrumpe la corriente eléctrica y libera la
sujecion de la muestra. Por ultimo, el martillo impacta contra la probeta simplemente
apoyada. La posicién del sensor dptico establece el tiempo transcurrido desde que la corriente
eléctrica se detiene hasta que el martillo golpea la muestra.

Debido al método de calentamiento utilizado, en la probeta se produce un gradiente
de temperatura simétrico alrededor de la posicién de la entalla. Por lo tanto, un elemento
clave del ensayo es asegurar que el volumen del proceso de fractura se encuentre
acondicionado térmicamente. Un analisis tridimensional por elementos finitos de deformacion
plana en la zona de deformacién pldstica de la probeta Charpy en funcion de la carga aplicada
fue realizado en [209]. Alli fue demostrado que la zona plastica se extiende aproximadamente
desde la entalla hasta una longitud igual al espesor de la probeta. Por lo tanto, la zona del
proceso de fractura se extiende a lo largo del eje de la probeta hasta un espesor de la probeta
a cada lado del plano de la entalla. Este volumen de material debe mantenerse a la
temperatura de ensayo deseada hasta el momento en que el martillo hace contacto con la
probeta.

6.4 PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

En esta seccion se presenta la instrumentacion de una mdaquina de ensayos de impacto
Charpy con un dispositivo innovador disefiado para ensayos de impacto en alta temperatura y
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materiales comerciales utilizados para validar completamente la tecnologia de calefaccién de
alta temperatura in situ.

La Figura 6.2 muestra el dispositivo innovador instrumentado en una maquina de
impacto Charpy Otto Wolpert-Werke PW 5 S5 de capacidad 50 Joule y velocidad de impacto
3,8 ms™. El cuadro también muestra el transformador de potencia (salida: 4 V - 1000 A
maximo).

a)

Neteboolk Martille

Terminales
de cobre

3 4",,. :
-\
'™

4 Refrigeracion
/ | glor agua

Brazos

Figura 6.2 a) Fotografia de la mdquina Charpy con el dispositivo de ensayos para alta

temperatura. b) Detalles de los terminales eléctricos y el sistema de sujecion de la probeta.

Los materiales ensayados fueron aceros al carbono AISI 1010, 1045 y 1080 en el estado
recocido. Probetas de impacto Charpy con entalla en V se mecanizaron a partir de chapas de
4,76 mm de espesor. Las dimensiones de la probeta (2,5x10x55 mm) y geometria de la entalla
se realizaron segun la recomendacion de la norma ASTM E23-07 [115] para tamafios de
muestra inferior al estdndar. La orientaciéon de las muestras ensayadas respecto a la
microestructura de laminacion fue longitudinal-transversal (LT).

Una muestra de acero AISI 1045 se utilizd para la medicién del gradiente de
temperatura a diferentes valores del termopar de control en el intervalo de 400 a 700 °C.
Termopares de tipo K (Chromel / alumel) de alambre 0,1 mm de didametro fueron soldados por
soldadura de punto a lo largo de la direccién x, véase linea punteada en Figura 6.3. El termopar
de control (T,) se ubico en x = 3 mm desde la entalla. Un registrador de datos NOVUS con una
frecuencia de adquisicién de 0,5 s se utilizé para la registracién simultanea de valores de salida
de los termopares. Simultaneamente, se realizaron mediciones termograficas con una cdmara
térmica infrarroja FLIR T640 y la corriente eléctrica aplicada a la probeta de Charpy se midié
con una pinza amperométrica. El contenido de C y S de los aceros fue medido en un equipo
Leco CS200. Observaciones microestructurales se realizaron en un microscopio electrénico de
barrido (SEM) Philips Quanta 200.
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Figura 6.3 Dibujo esquemdtico de la probeta con las dimensiones en mm y el sistema de
referencia adoptado. El cuadriculado indica las zonas de contacto eléctrico con los terminales y
la linea de puntos indica donde fueron ubicados los termopares.

6.5 RESULTADOS Y DISCUSION

6.5.1 Estudios térmicos de calentamiento de la probeta in-situ.

Mediciones utilizando una probeta instrumentada con termopares se muestran en la
Figura 6.4. Cada conjunto de datos fue medido a una temperatura de control especifica. Las
temperaturas indicadas se calcularon promediando los valores registrados en periodos de
control estables de 120 s, sus desviaciones estandar fueron inferiores a 4 °C. La muestra es
sujetada por los contactos eléctricos refrigerados (x = 19,25 mm), por lo tanto, la temperatura
en sus extremos es constante e independiente de la temperatura de ensayo. Los perfiles de
temperatura de la Figura 6.4 indican un gradiente térmico longitudinal alrededor de la entalla
de (0,01.Teneana) °C/mm.

Ademas de las medidas de termopares en la direcciéon x de la muestra, las tres
imagenes termograficas de la Figura 6.5 permiten la observacion de los perfiles de
temperatura en la direccién y. Un gradiente térmico leve de 2 °C/mm en la direccion y de la
entalla puede medirse a 700 ° C.

r * Zona refrigerada
700 | .ﬁ\n\. m 700°C; I'=379 A
- v - v 650°C; 1'=377 A
600 |- ® 600°C; I'=374 A
—_ ® 550°C; I'=371 A
® sl A 500°C; I'=367 A
o B 400°C; I'=354 A
3
© 400 |
(O]
£
S 300 |
|_
200 [
100 |
0 1 M 1 " 1 1 | " 1 " 1 s 1 ' 1 1 1 1 1

0 2 4 6 8 0 12 14 16 18 20

X (mm)
Figura 6.4 Perfiles de temperatura en probeta Charpy-V de acero AlSI 1045 (2,5x10x55 mm)
calentada por corriente eléctrica alterna. Los simbolos identifican los valores medidos y las
lineas continuas son los resultados del modelo térmico implementado con la ecuacion (6.1). Los
simbolos abiertos representan el valor de del termopar de control (T,).

100



Figura 6.5 Imdgenes termogrdficas de la probeta durante las mediciones de la Figura 6.4 con:
a) T.=500 °C, b) T.=600 °Cy c) T. = 700 °C. d) Fotografia de la muestra a T, = 700 °C.

Para caracterizar la evolucién temporal de temperaturas obtenidas en el plano de
fisuracidn durante los ensayos de Charpy, se presentan en la Figura 6.6 los registros
temporales del termopar ubicado justo debajo de la entalla (x=0) en intervalos de T, de 400 a
700 °C. Cabe aclarar que el proceso de enfriamiento mostrado en la Figura 6.6 no corresponde
al que sucede durante el ensayo Charpy ya que la probeta cae al interior de la maquina y en
este caso en particular el enfriamiento es acelerado por los terminales refrigerados por agua.
Las rampas de calentamiento son aproximadamente lineales con velocidades de 32 °C/s e
independientes de la temperatura de control, luego se pasa a la etapa de estabilidad
isotérmica (temperatura regulada por el controlador) y se finaliza el ciclo con la etapa de
enfriamiento en corriente eléctrica nula. Como se esperaba, la magnitud de la velocidad de
enfriamiento depende de la temperatura maxima alcanzada en la entalla. Cuanto mayor es la
temperatura alcanzada en la entalla, mayor es la velocidad de enfriamiento. A modo de
ejemplo, se midié una caida inicial de 100 °C en tiempos de 4 sy 11 s para Teyene = 734 °C (T, =
700 °C) ¥ Tentane = 412 °C (T, = 400 ° C) respectivamente. Dado que el tiempo transcurrido desde
la interrupcion de la energia eléctrica al impacto es de 0,1 s, la caida de temperatura hasta el
momento de impacto es menos de 2,5 °C para el intervalo de temperaturas analizado. Estas
caidas de temperatura son menores que la oscilacidon térmica producida por el sistema de
control de temperatura, por lo tanto, el dispositivo de calentamiento por corriente in situ
cumple con el requerimiento de conocer la temperatura de la probeta al momento del

impacto.
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Figura 6.6 Ciclos térmicos registrados por el termopar ubicado en el plano de propagacion de
fisura, debajo de la entalla (x = 0).
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Nuestras mediciones muestran que existe una variacion significativa de la temperatura
dentro del volumen de proceso de fractura, pero este rango puede ser relacionado con la
temperatura de control. De esta forma, el valor medio y el intervalo de confianza de la
temperatura en el volumen de proceso de fractura pueden ser reportados con exactitud a
partir del valor de la temperatura de control. Con el fin de probar esta hipétesis de una
manera cuantitativa, implementamos un modelo térmico basado en la teoria del flujo de calor
para conocer la funcidn distribucién de temperatura a lo largo de la probeta y el mismo lo
ajustaremos con los datos experimentales registrados por el conjunto de termopares soldados
a lo largo de la direccién x.

El modelo térmico asume que las secciones transversales de la muestra poseen una
temperatura constante, pero su area (A) y perimetro (P) varian debido a la entalla [210]. El
flujo de calor es modelado unidireccionalmente a lo largo del eje x de la probeta. La fuente de
calor proviene del efecto Joule producido por la corriente eléctrica (1), y la pérdida de calor se
produce por conduccion hacia los extremos de la muestra y por radiacion desde la superficie
de la probeta hacia el medio ambiente. Por lo tanto, la tasa total de ganancia de calor en un
elemento de volumen de la muestra es:

oT 0 oT I?p

ADCE=a<AAa)—hP(T—Te)+T (6.1)
donde T es la temperatura de la muestra en la posicidn x, T, es la temperatura ambiental, C es
el calor especifico, D es la densidad, p es la resistividad eléctrica, h es la conductancia
superficial, y A la conductividad térmica. Nuestro interés es para el caso donde la temperatura
es estable, esto es cuando T no varia en el tiempo y la ecuacidn (6.1) puede ser igualada a cero.
Entonces, la ecuacién diferencial fue numéricamente resuelta para T a través de un método
de diferencias finitas con las condiciones de contorno 9T /0x(x=g) = 0 Y Tix=1925 mm) = 30 °C
[211]. La resistividad eléctrica y la conductividad térmica se expresaron como funciones
lineales de la temperatura ajustando los datos medidos en [212] sobre un acero AlSI 1042. Una
conductancia superficial de 7,5 W/°Cm? fue utilizada para todas las temperaturas. Para cada
temperatura de control, la diferencia entre los perfiles de temperatura T, del modelo y
experimental fue reducida a un minimo utilizando un método de cuadrados minimos en donde
el valor de salida es la corriente eléctrica (1*). Los perfiles de temperatura calculados se
graficaron como curvas continuas en la Figura 6.4. Encontramos diferentes valores de
corrientes eléctricas medidas (1) y modeladas (1*), como puede verse en la Figura 6.7.
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Figura 6.7 Corrientes eléctricas estables medidas (1) y modeladas (1*) en funcion de la
temperatura de control.

102



El origen de esta discrepancia en los valores de la corriente eléctrica se analiza en
términos del valor de la conductancia superficial y el efecto piel generado por una corriente
alterna en los materiales conductores. El valor del pardmetro h tiene poca influencia en el
resultado de las corrientes eléctricas modeladas, por ejemplo, si h es reducido dos drdenes de
magnitud, |* cae solamente 5 A para T, = 700 °C. Aln mas, la pérdida de calor por radiacion
superficial de la probeta puede inclusive ser despreciada en el modelo de calentamiento por
corriente eléctrica en este tipo de probetas. El efecto piel es la tendencia que posee la
corriente eléctrica alterna para circular principalmente por la superficie exterior de los
conductores eléctricos [213]; esto implica una reduccion en el area transversal de la probeta
donde es producido el efecto Joule (el término I°p/A de la ecuacién (6.1)). En este caso, la
fuente de calor generara el mismo calor pero con una corriente eléctrica inferior como puede
observarse en la comparacién de las mediciones experimentales y el modelo tedrico. La
disminucién del area de seccidn en la probeta puede ser considerada a través del concepto de
profundidad del efecto piel (d), definida como la distancia a la que la corriente eléctrica se
reduce hasta un valor de 1/e desde la superficie del conductor. La formula de la profundidad

§ = \2p/wpopr (6.2)

donde w es la frecuencia angular de la corriente, u, es la permeabilidad en el vacio y u, es la

del efecto piel esta dada por:

permeabilidad magnética relativa del conductor. Dados estos supuestos, el término que
describe la fuente de calor en la ecuacién (6.1) se corrige de la siguiente manera:

2 2
Fr  _ I"p (6.3)
Aeffective (Z(a + b)6 - 452)

donde a y b son el alto y ancho de la probeta, respectivamente. La dependencia de la
permeabilidad magnética relativa con la temperatura para una nueva evaluacion de la
corriente eléctrica en el modelo numérico se obtuvo a partir de la referencia [214] con un
acero al carbono laminado en frio. Luego de esta adicional consideracién, hay una
concordancia entre los valores de corriente medidos y calculados.

Teniendo el modelo numérico para calcular el perfil de temperatura a lo largo de la
probeta, se obtuvo un grafico de la temperatura en la entalla (x = 0) y en el limite del volumen
hasta donde actua el proceso plastico de fractura (x = 2,5 mm) en funcién de la temperatura
del termopar de control (T, es ubicado en x=3 mm) como se muestra en la Figura 6.8. La
dependencia lineal entre estas variables es un resultado inesperado pero tecnoldgicamente
importante, ya que segun sea el valor de la temperatura de control fijada, permite obtener una
formula simple para evaluar el valor medio e intervalo de confianza de temperaturas en el
volumen donde se produce el proceso de fractura.

Este estudio demuestra principalmente que el proceso de calentamiento por CA in situ
de una probeta tipo Charpy-V produce un gradiente de temperatura en el interior del volumen
donde actua el proceso plastico de fractura, cuyos limites pueden ser conocidos por calculo o
medicion directa. El conocimiento previo de estos limites permite calificar al ensayo de Charpy
en la evaluacion de la transicion ductil-fragil en altas temperaturas de un material particular.
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Figura 6.8 Intervalo de confianza para la temperatura dentro del volumen donde se produce el
proceso pldstico de fractura en funcion de la temperatura de control.

6.5.2 Ensayos Charpy en alta temperatura.

El comportamiento del flujo plastico en aceros al carbono ha recibido la mayor
atencion en el pasado sobre mezclas ferrita + perlita [215-216]. La tension de fluencia y
deformacién a maxima fuerza (g,) en funcion de la temperatura fueron obtenidas con el
ensayo de traccién a bajas velocidades de deformacién por los autores mencionados. Para
todo el contenido de carbono hasta la composicién eutectoide (0,77% en peso de C), el
comportamiento global de la tensién de fluencia y €, es a disminuir con la temperatura
presentando una discontinuidad situada alrededor de la temperatura de transformacién de
fase eutectoide. En el caso de €, la discontinuidad es un incremento agudo cuya intensidad
aumenta con el volumen de perlita. Por otro lado, el comportamiento en la discontinuidad de
la tension de fluencia es mas complejo. Debido a que la resistencia de la fase austenita es
mayor que la de la fase ferrita y menor que la perlita, la transicién brusca de la tensién de
fluencia ocurre a la temperatura eutectoide donde una mezcla de ferrita + perlita puede
aumentar o disminuir la tensidn de fluencia segun sea el contenido de perlita. A partir de estos
resultados se puede suponer que la tenacidad de estos aceros podria mostrar una
discontinuidad en el mismo intervalo de temperatura. Por lo tanto, nos proponemos estudiar
esta propiedad del material utilizando nuestra tecnologia de calentamiento in situ en la
maquina de impacto Charpy.

El contenido de C, Sy el valor de dureza de los tres aceros que utilizamos en el estudio
de la tenacidad en alta temperatura se muestran en la Tabla 6.1. La microestructura observada
por SEM en los aceros se presenta en la Figura 6.9. Estas microestructuras son tipicas de los
aceros al carbono en la condicidn de recocido. En estas imagenes, la ferrita (o) aparece de
color gris oscuro, mientras que la cementita (Fe;C) contenida en las colonias de perlita (P)
aparece de color blanco. El espesor de la ferrita en las colonias de perlita disminuye a medida
gue aumenta el contenido de carbono.
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Tabla 6.1 Contenidos de C, S y dureza de los aceros utilizados.

Acero al carbono C (% peso) S (% peso) HRg
AlSI 1010 0,11 +0,01 0,0093 +0,0009 89
AISI 1045 0,47 +0,03 0,037 +0,004 70
AISI 1080 0,78 +0,06 0,0061 +0,0006 98

e — — — ey g —_——r {

Figura 6.9 Microestructura en la condicion de recocido para los aceros: a) AlSI 1010; b) AlSI
1045 y c) AlSI 1080. La cementita (FesC) contenida en la perlita se observa en color blanco.

Para preservar la microestructura de partida, el ciclo de calentamiento en todos los
ensayos de Charpy fueron realizados con una etapa inicial a velocidad de calentamiento de 32
°C/s aprox., como se muestra en la Figura 6.6, seguido por un tiempo de mantencion a la
temperatura del ensayo de 6 s antes de impactar la probeta con el martillo. Este ciclo de
calentamiento corto es posible Unicamente con el método de calefaccién utilizado.

La variacién en la energia al impacto Charpy con la temperatura en los aceros al
carbono ensayados se presenta en la Figura 6.10 (note que cada punto de las curvas fue
realizado con un Unico ensayo). Las barras de error muestran el intervalo de confianza de
temperaturas en el volumen donde se produce la fractura como fue estimado previamente en
la Figura 6.8.

Independientemente del contenido de carbono, la resistencia al impacto disminuye
lentamente desde la temperatura ambiente hasta aproximadamente los 500 °C y luego
comienza un fuerte ascenso hasta la temperatura eutectoide (Figura 6.10c). Este
comportamiento muestra que las mezclas de ferrita + perlita son altamente resistentes a la
rotura a temperaturas cercanas a la temperatura eutectoide de acuerdo con las conclusiones
de [216]. Debido a que en el presente trabajo, los mecanismos que actlan para incrementar o
reducir la tenacidad en los aceros en el rango de temperaturas inferiores a la Ac;, escapan de
los objetivos buscados, los mismos no serdn aqui tratados. Para los tres aceros la temperatura
de transformaciéon del constituyente eutectoide (Ac;) se encuentra dentro del rango de
temperaturas donde se registré una discontinuidad en la curva de tenacidad. Este efecto es
simple de interpretar ya que la microestructura cambia a la temperatura Ac,. Adicionalmente,
para el acero 1045, se tiene la transformacidn austenitica Ac; a 775 °Cy la curva de tenacidad
para este acero también registré una discontinuidad en ese entorno de temperaturas. Por lo
tanto, nuestros resultados lograron detectar un cambio en la tenacidad a la temperatura
eutectoide Ac, y permiten validar la tecnologia de calentamiento in situ para ser utilizada en la
estimacidon de temperaturas de transicidn ductil-fragil a temperaturas elevadas en otros
sistemas metalicos.
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Figura 6.10 Energia al impacto Charpy en funcion de la temperatura de ensayo sobre aceros
con diferentes contenidos de C. Las temperaturas eutectoide A.; y de austenizacion A se
muestran con lineas punteada verticales [217].

6.6 CONCLUSIONES (DEL APENDICE)

El dispositivo desarrollado para el calentamiento de la probeta in situ en el ensayo de
impacto Charpy, ofrece ventajas técnicas significativas sobre el método de transferencia
convencional desde un horno y a su vez ventajas econdmicas significativas frente a métodos
de transferencia robdticos complejos. La tecnologia de calentamiento in-situ reduce
significativamente la incertidumbre asociada a las pérdidas térmicas durante la transferencia
de probetas de ensayo desde el horno a la maquina de ensayo, y también garantiza una
correcta ubicacién de la probeta en la maquina de ensayos. Las mediciones de la energia
absorbida al impacto en los ensayos con probetas de tamafio menor al estandar por el método
de calentamiento in situ han demostrado ser sensibles respecto a la temperatura de
transformacion de fase eutectoide ampliamente conocida en los aceros al carbono
ferriticos/perliticos.

Aunque el impetu inicial para el desarrollo de esta nueva tecnologia fue estimar la
transicién ductil-fragil que se produce a alta temperatura, en algunos sistemas de aleacién
metdlica, encontramos que su amplia gama de velocidad de calentamiento de probetas
proporciona nuevas herramientas de investigacion para el estudio de, por ejemplo, la
fragilizacidn a temperaturas intermedias en metales y aleaciones las cuales han sido un area de
intensa investigacion desde 1912 [218].
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8 LINEAS FUTURAS DE INVESTIGACION

Sobre la aleacién FessAl;,V1,, se proponen las siguientes investigaciones:

e Con el objetivo de obtener una microestructura de dptimo desempefio, a la aleacidn
fundida se le debe aplicar primero un tratamiento térmico para optimizar el tamafio y
distribucion de los carburos de vanadio (4h a 1100 °C con enfriamiento en aire) [50],
luego, basados en las conclusiones obtenidas para el trabajado en caliente de la
aleacion, se la debe procesar para obtener un tamafio de grano fino (900 °C, e >2vy € =
1 s'). Finalmente aplicar un envejecimiento en las condiciones del pico de
endurecimiento (22 minutos a 700 °C).

e A partir de la aleacidon con la microestructura resultante del punto mencionado
previamente, se deben realizar ensayos de Charpy en caliente para identificar el efecto
del tamafiio de grano con la temperatura de transicion ductil-fragil (BDTT).

e Obtenida una microestructura con una BDTT reducida y aceptable industrialmente, se
deben realizar ensayos para identificar las solicitaciones admisibles en el rango de
temperaturas de aplicacion de la aleacion (400-700 °C), estos ensayos incluyen; traccion,
compresion y termofluencia.

e Estudios de oxidacién hasta temperaturas de 700 °C en diferentes ambientes (aire
estandar y con altos contenidos de carbono, azufre y cloro.

e Verificacion experimental de los diferentes mecanismos actuantes entre las
dislocaciones y precipitados segun el radio de precipitado. Deben verificarse los rangos
de aplicacién de los diferentes modelos tedricos que se utilizaron en el presente trabajo
(Figura 4.12). Estos estudios deben ser realizados por TEM sobre muestras envejecidas y
deformadas.

Para aumentar la temperatura de transformacion A2+L2,>B2+L2, y poder utilizar la
aleacion a mayores temperaturas, se debe continuar el estudio de adicidn con cuartos aleantes
tal como se hizo con el Ti pero trabajando en primer lugar con modelos de primeros principios.
Para esta tarea se debe hacer hincapié en elementos que modifiquen la soluciéon sdélida A2 y
especialmente actuando en la transformacion de alta temperatura A2/B2, en lugar de buscar
incrementar la maxima temperatura de equilibrio del intermetdlico L2, tal como es conocido
que lo produce el Ti.
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