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1 INTRODUCCION

Las aleaciones de hierro y aluminio, asi como tesas de hierro — aluminio — manganeso, se
han conocido por largo tiempo gracias a sus extia@aras propiedades fisicas y quimicas, pero
también se sabe de las limitaciones en sus prapgedaecanicas —por diversas razones— que
restringen su utilizacién. Esto se ha superaddgemas casos por medio de procesamientos que
hacen costosos estos materiales. Pero, recientensenta desarrollado un nuevo acero de hierro
y aluminio donde parte del manganeso ha sido siggitpor niquel — lo cual permite otros
procesos de endurecimiento — y se ha logradorasiaterial muy promisorio, sobre el cual se
deberia trabajar en nuestro medio y por ello se lesta revision, con el objeto de que los
interesados empiecen a aproximarse a este tema

Como ya se indic0, estas aleaciones se han estupliadsus propiedades magnéticas, porque su
densidad es mas baja que la de muchos aceros ahtesd debido a su gran contenido de
aluminio, por su excepcional resistencia a la witay su buena resistencia a la corrosion en
algunos medios acuosos. Ademas tienen una elegaidéencia eléctrica (50-100% mayor que la
de los materiales usados como resistencias didperibmercialmente) la cual se incrementa con
la temperatura y ademas es fundamental el bajm absit material, debido a que se usan
elementos muy abundantes en la tierra, como elohieel aluminio. Todo lo cual se revisara
brevemente.

2 Las aleaciones Fe — Al

Inicialmente se hara una introduccién a las alemsioFe — Al en lo referente a estructura,
procesamiento y propiedades.

2.1 Estructura

En las figuras 1 y 2 se observa la parte rica eddfesistema Fe — Al, donde se muestran las
principales fases. Se ve que la faséA2), es una solucidon sdlida desordenada que staha
aproximadamente 52% atomico de Al, aunque a teryrarambiente este intervalo de solucién
sélida se reduce a un 23% at. A partir de la feasedienada bca) en las aleaciones Fe — Al, se
pueden formar dos estructuras con composicion @steétrica, B2 (FeAl) y DO(FeAl).! Las
estructuras pueden existir en un amplio intervadocdmposiciones y en un cierto rango es
posible una transicion de orden directa dgiFa FeAl.

Lo consignado en las figuras 1 y 2 es un resuméraderdo que se logro luego de muchas
discrepancias en lo relativo a las relacionesaiglibrio entre las fases ordenadas, figura 3.
La figura 3(c) fue determinada teéricamente porrRam que no considero la interaccién entre
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la magnetizacion y el orden. Sin embargo, No&Kkespska® y Lavis y Belf° demostraron que
tales interacciones tienen influencia sobre labdglad de las fases, en acuerdo con Swann et
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Figura 1. Parte rica en Fe del diagrama Fe — Al [12].

La existencia de un campo de faaes FeAl ha sido confirmada ampliamente y también que la
temperatura de desorden es menor en la vecindddsdémites antifase que dentro de los
dominios™y que la magnetizacién decambia el mecanismo de la reaccién de orden FeAl

y da como resultado el campo bifasigo+ FeAl

Como se ha repetido, la estructura A2 €s una solucion solida y por tanto el Fe y A&es
distribuidos de una manera aleatoria en las possiaristalograficas de la estructura bcc. La
estructura B2 es tipo CsCl, con composicion esteagtrica de Fe50AI50, donde los dtomos de
Al estan en los vertices y los atomos Fe en elrgedel cubo. Para las composiciones
estequiométricas (Fe75Al25) los atomos de Fe golipban las posiciones que se indican en la
Figura 2.

Como ya se indico, la fase desordenadpuede ser ferromagnética (a alta temperatura) o
paramagnética. La ferromagnética se ordena emasas B2 (FeAl) y DO(FeAl) de una manera
clasica, por nucleacion y crecimiento de particulkss FeAl y FeAl. Sin embargo, el
ordenamiento de la faseparamagnética a FeAl o de la FeAl paramagnétieaA ocurre por

un mecanismo que corresponde a una transiciondéa onas elevado, que incluye fluctuaciones
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de punto critico en el grado de orden de largonaleaque se ha observado que son mayores en la
vecindad de los limites de los dominios antifasa. fase FeAl parece que es capaz de
descomponerse espinodalmente en una mezeldateomagnética y FeAl mas rico en aluminio.

El desordenamiento parcial del FeAl ocurre durdatetapa inicial de la descomposicion y se
cree que da cuenta de algunas anomalias magndécaiertas aleaciones Fe —'Al*® Para
aleaciones que contienen entre 2.5 y 10% de Aksn pe puede desarrollar un poco de orden de
corto alcance conocido como el estado - k, Figu® una pequeia presencia dgAFe
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Figura 2. Diagrama Fe — Al con la estructura cristalinafesAl (B2) y el FgAl (D03) [17].

O sea que las microestructuras de las aleacionéfadas rapidamente desde un rango estrecho
de temperaturas cercano la de las transformacrenessibles orden — desorder> B2 y B2->

D0s; muestran las caracteristicas esperadas en estagivaes y la separacion de fases puede
ocurrir por nucleacién y crecimiento de la faseeoata a partir de la desordenada, por
descomposicién continua de la fase ordenada emnegiordenadas y desordenadas y por
formacion de peliculas desordenadas en los liraitéfase de la fase ordendda.

Lo anterior ha sido comprobado por trabajos comdeelK. Oki, H. Sagane y T. Eguctii,
quienes, mediante microscopia electronica, estaial proceso de la separacion de fases y la
estructura de dominios de la regian+ B2, figuras 4 y 5. La observacion de las imagene
consignadas en esas figuras revelan que la separdeifases cerca al limite de fases entre las
regiones deun y dea + B2 ocurre por nucleacion y crecimiento de B2se precipita en la matriz
dea 0 B2, segun el caso, mientras que en la regiomatetea + B2, la separacion ocurre por el
desarrollo de una fluctuacién periddica local ercdanposicion y el grado de orden. En este
altimo caso la estructura de dominios mostro lada@an caracteristica de la descomposicion
espinodal.

El proceso inversay + B2-> B2, en la region central es una disminucion ditguacion mayor
que empieza en los limites entre los dominios gld322° 2
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Figura 3. Evolucion de la porcion rica en Fe del diagrama Pé entre 1958 y 1967 [20].

De otro lado, la transformacion continua de B2 adauctura ordenada P@ unos 540° C da
como resultado una gran disminucion en las propieslanecénicas, como la resistencia a la
cedencia Yy vida hasta ruptura bajo tension, lol ¢u@ta la utilidad ingenieril de estas
aleacione$?

Para subsanar esto se han intentado las metodolagialear con elementos como titanio, boro,
molibdeno, cromo, silicio y mangane$basi como el refinamiento del grano para mejaar |
ductilidad a temperatura ambiente y la termoflieergctemperatura elevada. Para mejorar la
fatiga y la termofluencia a temperatura elevadaata de desplazar hacia arriba la temperatura
de estabilidad de la estructuraiDO

Por ejemplo, Fortnum vy D. E. Mikkol&aestudiaron los efectos del molibdeno, el titaniel y
silicio sobre la temperatura de la transicionsB0B2 (Tc) para aleaciones con composicion
cercana a la del &l y encontraron que esto causaba un aumento lidealc alcanzando
valores de unos 250° C por encima de la correspotaden la aleacion binaria, con adiciones de
soluto de 0.7% atomico, mas o menos. Las medisigaemitieron desarrollar una relacion
empirica de Tc como funcién de las cantidadesw®aialo, molibdeno vy titanio.
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Figura 4. Estructura de dominios lograda con la reflexiomedguperred B2 en aleaciones con
23.0, 24.7 y 24.9% atomico de Al, puestas en oréefiiadas desde 630° C y recocidas a 570° C
las de 23.0 y 24.7 % at. Al y a 568° C la 24.9%e(aestado de enfriamiento rapido; (b)
recocidas porl5 min. (las de 23. 0y 24.7%); (€) difin; (d) 2000 min.; (¢) 10 000min [19].
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Figura 5. Estructura de dominios Iograda con la reerxmrtml&aJperred B2 en aleaciones con,
24.7 % atémico de Al mantenida a 570° C durant®Q0Dmin. Antes de enfriar rapido y recocer

a 630° C. (a) enfriada; (b) recocida 3 min.; (a@)i&. ; (d) 7 min. ; (e) 10 min [19].

Las adiciones de soluto mas all4d de 0.7% at. dao pwremento en Tc para aleaciones con
menos de 25.0 % at. de Al, para las cuales lasioaks de molibdeno a aluminio, o de titanio a
molibdeno, son relativamente altas. Este nivelatoiete Tc se atribuye a las distorsiones
desestabilizantes que surgen de las reaccioneksikgsude los terceros vecinos mas proximos
entre los atomos de soluto. Se indica que paraialess con mas de 25% at. de Al y aleaciones
con cantidades balanceadas de Mo y Ti, que tiereoras, distorsiones, hay una continuacion
del aumento lineal de Tc. Se debe anotar que wwad de Ti y Mo ocupan los sitiisen la
estructura D03 para un contenido total de solutbadta 12% at.

La baja ductilidad a temperatura ambiente de entisriales se debe a la debilidad inherente de
sus limites de grarfd,a la presencia de una cantidad relativamente @desla vacancids,a su
ordenamiento de largo alcarf@y, también a la denominada fragilizacién ambientdlicida por

el hidrégend’ La fragilidad ambiental en presencia de humedadise que es debida a la
difusién del hidrégeno naciente liberado por laco#n quimica entre el aluminuro de la
aleacion y la humedad del aire. A la misma reactanbién se ha atribuido el agrietamiento
superficial inducido durante el corte y el maqumadando se usa un refrigerante con base de
agua.

Para combatir la fragilidad se han usado adicia@@esarbono entre 0.14 y 0.50% en peso para
formar precipitados duros (y fragiles) de&€.?® Cuando se agrega mas carbono (1.1 % peso) a
una aleacion con 20% at. Al se logra un fortaleeimo significativo debido a la precipitacion
extensiva de la fase #4dCg 5y la formacion de una estructura duplex de

F%A' - FQgA'C05

Para las aleaciones Fe — Al con bajo contenido ldenidio (< 14% en peso), la adicion de
carbono aumenta la resistencia, aunque la dismilaugrectilidad. Las aleaciones con contenidos
de aluminio superiores a 14% en peso son susceptile fragilizacion ambiental. La adicion de
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carbono puede mejorar la resistencia a esta fragibn y produce un gran aumento de la
resistencia. Se ha demostrado que la adicion dmmares benéfica para las aleaciones Fe — Al
con hasta 20% en peso de aluminio, pero se dicelgeerbono no es un aleante atractivo para
las aleaciones con mas de 22% en peso de Al (36t9% es posible que se precipite como
grafito blandc?®

2.2 Procesamiento

Ya se ha comentado que la ductilidad de los contpsieimtermetalicos Fe-Al puede ser
incrementada mediante el control de la composigiGl procesamiento, para lograr eventos
como la remocién del exceso de vacarifiasl incremento de la resistencia a la cohesilosie
limites de grand® el refinamiento de grar3, desintegracién de granos a través de deformacién
por engosién y recristalizacidhy también reduciendo el grado de ordenamientoadgol
alcance’

Es decir, la baja ductilidad a temperatura ambieetéas aleaciones Fe —Al vy las dificultades

asociadas con su produccién mediante técnicas ooiowveles de fundicion y colada, limitan sus

aplicaciones como material ingenieril. Por ellajgofabricar aleaciones Fe-Al han sido utilizados
varios métodos avanzados de sintesis de materfegsademas de los métodos convencionales
de fundicién, se ha empleado el aleado mecéaniao,etdin de obtener una microestructura

homogénea y una mejora de las propiedades.

Mediante aleaciones mecanicas se obtienen aleacttenEe - Al a partir de la mezcla de polvos
de Fe elementales con un 10-50% de Al atomico.Serga una evolucion morfologica de las
particulas, desde escamas en las fases iniciad¢s ésferas en las fases finales. Asi como una
evolucién en el tamafo de las particulas, desgen55um entre las primeras etapas y la etapa
final de la moliend&®

Las aleaciones porosas Fe-Al con composicionesnades entre Fe - 20%Al y Fe-60%Al en
peso, con extraordinarias propiedades gara apdicaside filtrado, se han obtenido a partir de la
reaccion de sintesis de polvos elementdle¥

De modo que aleado mecéanico es uno de los métodsprametedores, que se ha desarrollado
rapidamente y que se ha empleado para producirrialage nano-cristalinos en una escala

industrial.** En varios casos se ha observado una mejora naakidgunas de las propiedades

mecanicas como resultado de una estructura nastadocra obtenida mediante el proceso de
aleado mecanic8: **

En comparaciéon con la ruta convencional de satiddion, la aleacion mecanica es una técnica
no costosa y mas simple para producir el matemalue estado nano-cristalino o amorfo.
Adicionalmente, como el proceso de aleacion meeasie efectia en estado solido, las
restricciones impuestas por los diagramas de fasgmrecen aplicarse a las fases obtenidas por
esta técnic& **

Con el proceso de aleado mecéanico se pueden praaaciones con tamafio de grano nano-
métrico y con una estructura cristalina desordengda son caracteristicas micro estructurales
deseadas para mejorar las propiedades mecanicapartecular la ductilidad de las aleaciones
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intermetélicas FeAl. Con el proceso de aleacionamea se han sintetizado exitosamente
sistemas de aleacion Fe-Al con diferentes compossi y se ha mostrado que se han formado
distintas fases, dependiendo de las condicionesofienda.** *°

Los procesos actualmente empleados para la prastudei polvos metélicos son, la atomizacion,
los procedimientos mecanicos y los procedimiensasoguimicos.

La atomizacion es el método mas empleado al nieklstrial. EI metal fundido se fragmenta en
gotas que solidifican rapidamente. La atomizacidede efectuarse por medio de una corriente
de liquido o de un gas inerte a alta velocidad iqmyEacta sobre el metal. A mayor velocidad,
menor tamafio de particulas, que, seguidamenteresopidas en una atmésfera reductora para
ablandarlas y eliminar cualquier 6xido residualpBlvo atomizado en agua tiene generalmente
una estructura irregular. Sin embargo, si la pres® adecuada, pueden obtenerse particulas de
forma esférica. Es una técnica utilizada en magaysara muchos propésitos.

Entre los procedimientos mecanicos mas empleaatasi@ fabricacion de polvos se encuentra el
molino de bolas, que puede emplear bolas de rahtiuro, donde al girar el molino son las
encargadas, mediante el choque, de romper el @ateroducir polvo.

Los procedimientos fisico quimicos comprenden garigétodos como, reduccion de oOxidos,
electrolisis, descomposicion térmica, condensagiéorrosion intercristalina.

Con el método de reduccion de oxidos, se producenep los polvos de los oxidos de los
metales. Después se reducen a temperaturas iefeadia de fusion del metal con un reductor,
como el hidrogeno o el monodxido de carbono.

El procedimiento electrolitico se realiza obteneneh depdsito esponjoso por medio de fuertes
densidades de corrientes, temperaturas elevadaaitielo adicion de coloides. Posteriormente se
muele el depdsito obtenido muy facilmente.

La descomposicion térmica de los carbonilos obtenitaciendo pasar 6xido de carbono sobre
un metal esponjoso a la presion y a la temperaileauada, produce polvos muy puros, esféricos
y de gran finura.

La condensacion de los metales puestos en estadapde, da polvos muy finos, de forma
esférica, cuyo 6xido superficial impide su coales@en su enfriamiento.

La corrosion intercristalina se emplea con los @@usteniticos del tipo 18-8 que se alean con
alto carbono para que la temperatura de recocidsd€C a 750 °C se produzca una importante
precipitacion de carburos en los bordes de losogradDespués se ataca el acero con una solucion
de sulfato de cobre y acido sulfdrico que disudb& carburos formados entre los granos.
Posteriormente se elimina el cobre depositado dobreordes de grano, con un lavado de acido
nitrico.

La compresion en frio de los polvos metélicos sdiz@ en matrices de acero templado o de
carburo de tungsteno por medio de prensas hidesutianecanicas. La compresion produce una
especie de soldadura en frio de los granos de pmlesto en contacto intimo hasta llegar a
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establecer ligaciones atomicas entre los atomoerftiples. Para obtener productos muy
compactos, se puede combinar en una sola operdeldominada compresion en caliente, la
compresion en frio y la sinterizacién posterionaPasto el polvo metalico se comprime en una
matriz de acero refractario, que es calentado Ipefeeto Joule y simultaneamente comprimida.

La sinterizacion consiste en calentar las piezafopnadas por compresion hasta lograr una
soldadura total de la masa. La temperatura derigiatgn debe ser lo suficientemente alta para
qgue el aumento de movilidad de los &tomos supealdieide cada particula produzca un aumento
de sus superficies de contacto, hasta conseguiregniatalizacion total que haga desaparecer los
limites de cada particula y queden englobadas amasa total. Esta temperatura sin embargo,
no ha de llegar nunca a la de fusion del metalnGoae trata de sinterizar mezclas de polvos de
diferentes metales con distintas temperaturas slérfula temperatura de sinterizacion puede ser
superior a la de fusion de algun metal, lo queesadh difusién de los componentes y permite

obtener verdaderas aleaciones de caracteristisamsfiy mecanicas muy parecidas a las
aleaciones masivas correspondientes. La duracifesieterizacion depende de la temperatura a
la que se lleve a cabo, pudiendo ser mas cortadouards cerca esté del punto de fusion. Estos
tiempos no deben ser muy largos para evitar elmreocto de los granos. El tipo de hornos mas

empleados es el continuo, con atmosferas cont®laaa impedir la oxidacion de los polvos.

Para obtener una mezcla de polvo Optima es neaesaa distribucion homogénea del polvo,

lubricantes organicos y aglutinantes, los cualesstitmirdn el cuerpo verde. La calidad de la

mezcla es de vital importancia, ya que los defed&bsnezclado no podran ser corregidos en los
siguientes procesos. La primera operacion en @esmde mezclado consiste en introducir las
proporciones necesarias de cada tipo de polvoemézcladores. Parametros como el tiempo,
granulometria o tamafio de particula son fundamespra el resultado final.

Parte fundamental del proceso de aleacion mecahaaque entender el mecanismo capaz de
optimizar y controlar el proceso de molienda. Eblgbema incluye: dinamica del medio de
molienda; la manera como la morfologia y la michagsura de las particulas de polvo cambian
durante la molienda; los factores que afectan atgeo de molienda y su resultado final; el
proceso de la formacion de las fases, como matsriaistalinos a amorfos o intermetalicos a
nanocristalino$®

En la figura 6 se esquematiza el proceso de aleangcanica. Cada que dos bolas de acero
colisionan, atrapan particulas de polvo entre eltasual deforma las particulas y crea minimas
especies nuevas sobre la superficie de modo desppexpuede ocurrir facilmente la soldadura
entre superficies adyacentes. Esta aleacion séevtada por las colisiones bola — polvo — bola
en varias etapas. En la primera, predomina unandatesoldadura en frio, y se forman
particulados laminares compuestos de los constitagdniciales, figura 6a. Esto es seguido por
el endurecimiento de las particulas, la fracturka woldadura en frio lo que lleva particulas
compuesto mas finas, figura 6b. La formacion dmlacion solida empieza en esta etapa. Luego,
en un periodo de soldadura en frio moderada, laosstructura de las particulas se hace méas
fina, con espaciamiento tipico entre particulad@@um, figura 6¢. Las composiciones de las
particulas adyacentes convergen a la composiciota deezcla original, con una tasa de
refinamiento de la estructura interna de las pad#c (reduccibn en la escala de la
microestructura) que es aproximadamente logardticon el tiempo de procesamiento. La etapa
final es un periodo estable, figura 6d. Cuandomsepteta el tiempo, las particulas tienen una
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estructura metaestable extremadamente deformada;omiiene dispersoides. Generalmente, en
este punto la escala microestructural esta muy@oajo del nivel del micrémetro.
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Figura 6. El proceso de aleacién mecanica [47].

Estos resultados se obtienen porque durante l&naalilos polveestan sometidos a un proceso
constate de fractura aricién, aglomeraciény mezclado por lo cual ademas de prodgcinna
reaccion en gado solido, también ocurre la disminucién consiier del tamafio de particula y
sepueden obtener con fididad materiale nanofasicos. Losamocristales asi obtenidos contienen
una alta densatl de defetos y una gran area superficial especifica. Se ha deattustr
frecuentemente que estos males tienen propiedadefisicas y mecénicas nadosasy
superiores a los matiales policristalinge de grano grueso cwandonal debido a la
dimensioms extremadameet pequefiasque hace que una gran fraccion de atomos en este
material esté localizada en los limites de grd&fgtos cristalitos egien a &penss de una adt
energia de limite de graniaterfaz o superficie® *°

Lo anterior no quiere decir que los distintos tra@entos termomecanicos no se sigan utilizando
para obtener granos finos y que, combinados coadleion de aleantes, pueden producir
materiales con las condiciones que se budtan.

2.3Propiedades magnéticas

Por la intima relacion entre microestructura y neigmo, como se ha anotado, se ha encontrado
que se pueden obtener aleaciones Fe- Al con ditrgoropiedades magnéticas variando la
composicién y el tratamiento térmitb.Esto porque una de las caracteristicas mas sdiergss

de las aleaciones Fe Al ricas en Fe es que cualcgmebio estructural se refleja directamente en
su comportamiento magnético. Es decir, cualquigrdi deformacion mecénica sobre la aleacion
ordenada causa un aumento abrupto de la sefiaoategmnétical’ °*%n efecto, esta aleacién
presenta una facilidad poco usual de sufrir tramsés orden - desorden. Realmente, con una

simple compresién, se induce una estructura deisolsolida y el parametro de la red se puede
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aumentar hasta 1% en algunas aleaciones. Este a@asebirefleja inmediatamente en el
comportamiento magnético. Por ejemplo, para ciectamposiciones las muestras ordenadas
presentan una gran contribucion paramagnética, perdacen ferromagnéticas cuando se
comprimen. Mas aun, cambios pequefios en el comtel@d-e de la aleacion (menos de 1 % at.)
inducen grandes cambios en su comportamiento rniagn& °*Con el fin de explicar esos
comportamientos se debe tener en cuenta la ingtaeidn que hay entre la microestructura y el
magnetismo; ciertamente, esto esta ligado coneehd de que el lado rico en hierro del
diagrama Fe — Al, figura 3, presenta las tressfgsincipales ya mencionadas: POy B2
ordenadas and B2, y la desordenada A2. Por esha,rkes aleaciones intermetdlicas Fe — Al
ricas en hierro se consideran como un campo dey@msaa probar las teorias e hipotesis del
magnetismo fundamental.

Otro fendmeno importante en estos materiales eglnetostriccion, es decir, el cambio en las
dimensiones cuando se aplica un campo magnétida. gEspiedad hace muy interesantes las
aleaciones Fe — Al por su potencial como uso ersoses de bajo costo. Las medidas de
magnetostriccion a temperatura ambiente indicansgumultiplica por cinco con adiciones de
hasta 30% de A’ ®* Esos trabajos se han llevado a cabo en monoessyapermiten concluir
que hay una gran dependencia entre la magnetadtrigcla temperatura y ademas que la
estabilizacion de la estructura bcc desordenadm e®mponente fundamental en el aumento de
la magnetostriccion de estos materiales. Por atto,lse encontraron valores mas elevados de la
magnetostriccion en cintas enfriadas rapidam®&nte,®” y también se ha estudiado la
microestructura y la magnetostriccibn a temperatarabiente de las aleaciones FeAl
policristalinas®® Estos trabajos concluyen que la magnetostricciéreste sistema depende
fuertemente del tratamiento térmico (y por tante, ld estructura), la temperatura y la
composicion.

Una propiedad magnética importante que se ha doderen las aleaciones Fe - Al es el

mictomagnetismo, que es una forma de magnetisraatico que incluye el traslape de las

funciones de onda. Es decir es un sistema de spéh eual se mezclan varias interacciones de
intercambio. Cuando las aleaciones se enfrian recampo magnético cero, tienen bajas
remanencia y coercitividad. Pero cuando se enfboi@om un campo magnético, tienen una

remanencia mucho mayor Yy el ciclo de histéresdesplaza en la direccion opuesta al campo.
Este fenOmeno, observado a bajas temperaturag temo consecuencia el aumento de la
magnetizacion que se ve en las curvas de magoitiz a baja temperatura cuando ésta se
aument&® °en un cierto intervalo de concentraciones de Alo& sistemas mictomagnéticos se

caracterizan por la ausencia de un orden magngticdebajo de la denominada temperatura de
congelamiento (Tf) como consecuencia del debilgato de los mecanismos de intercambio

magnético entre los momentos magnéticos.

Las posibles aplicaciones del magnetismo de laxialees Fe — Al y todos estos fenomenos han

sido estudiados mediante distintas técnicas, inatos calculos ab initio, pero, por cuestiones de
espacio, no es posible seguir ahondando en elastin?®
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2.4 Propiedades quimicas

Las aleaciones de Fe-Al se usan actualmente @aswadiferentes aplicaciones en las industrias
quimicas, petroguimicas y generadoras de energtried. La aplicacion principal es en el
entubado de calderas, generadores de vapor, hdenasfineria e intercambiadores de calor de
alta y baja presion. El incentivo econdmico esagb lrosto y superior resistencia a la corrosion
en atmésfera sulfurante de las aleaciones Fe-Abeamparacion con las aleaciones con base Fe-
Cr-Ni y superaleaciones con base Ni actualmentseevicio. Para hacer que estas aleaciones
resulten aceptables para el uso industrial, seidentificado tres areas que necesitan mejorar,
estas son: la baja ductilidad hasta temperatueas@hs, la baja resistencia a la termofluencia en
altas temperaturas y la resistencia a la corrosén atmdsferas carburizantes a altas
temperatura$’

En la figura 7 se observa el comportamiento dddac#&n Fe — Al, comparado con el del acero
inoxidable en un ambiente con azufre y es evidémtsuperioridad aquelff. Esto se ha
estudiado extensamente, sobre todo con recubriosiaie Fe — Al aplicados sobre acero, pero
aca so6lo se hara un breve resumen.

resistencia a la sulfuracién

6 1 1] 1 i T

Fa-27%Cr-19%Ni
5 f"/ =

5 {‘ Fe-18%Cr-12%Al .

©
=)
1

L Hz-HzS-HZO, 800°C
8 -20 o}
2- (10 almsz.iﬂ almoz)

Fe Al (Fe-28%Al)

0 Cewe@ ITE AT AT T AT Tananjensnncancan
0 50 100 150 200 250 300
Tiempo ¢h)

Cambio de peso (mg/em?)

Figura 7. Resistencia a la sulfuracion de aceros inoxidaptiss la aleacion Fe — Al [79].

Cuando se estudian las etapas de la corrosiorsdddaciones Fe —Al en ambientes oxidantes y
sulfurantes se encuentra que la resistencia gsoqmional al contenido de aluminio, que
determina el tipo y morfologia del producto de osidn que se forma, el cual desarrolla con el
tiempo una capa o capas superficiales y de acumndestos productos hay varias etapas en el
proceso de corrosion: inhibicion, rotura y estastal@e, figura 8.
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Etapas generales del comportamiento en corrosion
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Figura 8. (a) Esquema de las tres etapas en el comportamiemoresion de las aleaciones Fe
Al; (b) Grafico de ganancia de peso vs tiempo,sala logaritmica para una muestra Fe — 10Al,
gue exhibe las tres etapas [80].

La etapa de inhibicidbn se caracteriza por el ongsito inicial de una delgada capa superficial
pasiva, que evita la excesiva degradacion delaosyr da poca ganancia de peso, debido a su
habilidad para impedir la formacidén de productogaeosion que incorporen azufre, los cuales
crecen rapidamente. Esto se debe a la lenta difasdos cationes y aniones a través de la capa
continua. La rotura mecéanica de la capa y la irigidol de restaurarse a si misma (de acuerdo
con el contenido de Al) lleva al crecimiento deefasulfurosas no protectoras; asi se da un
crecimiento mas rapido, pero en el sentido supalfiel sustrato no perpendicular a él. Con el
tiempo los nodulos se esparcen y llegan a formar aapa continua que de nuevo retarda el
proceso y se llega a la etapa estble.

Como se ha establecido, las propiedades antiodsignanticorrosivas de las aleaciones Fe Al se
usan, sobre todo, para proteger el acero y papasellusan técnicas como el calentamiento
guimico y el laser. En el primer caso se usa ujo ftle polvo aluminizante que cubre la
superficie del acero, y luego se forma la capacatentamiento con induccién eléctrica. Esta
tecnologia elimina la capa superficial fragil coragta de fases de elevado contenido de aluminio
mediante el cambio de los pardmetros del métoda pantrolar el espesor, el contenido de
aluminio y las fases que constituyen la capa dalFEsto mejora la resistencia a la deformacién
y la soldabilidad?
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En el otro caso el polvo se aplica al sustrato argdi un pegante acrilico y se seca, luego se
aplica un rayo laser para fundir y soldar el matertuya cantidad y composicion se han
dosificado, formando una buena capa, como la quabserva en la figura 9, la cual exhibe
excelentes propiedades quimifas.

1) dy = )
. . Lok el

Figura 9. Microestructura tipica de una &épa dgol-itgo aleada con laser [82].

2.5 Propiedades mecanicas

El FeAl fragil, como el que se obtiene por lamidacien caliente muestra, a temperatura
ambiente un alargamiento del 0.1% y se fracturatipgimente en el esfuerzo de cedencia. Este
material exhibe un elevado endurecimiento por defoion y casi no exhibe estriccion a
temperatura ambiente por lo que casi todo el ataieg#o es uniforme y se fractura cuando
alcanza la resistencia ultima sin alargarse.

Es por ello que se ha repetido que una de lasalinites de las aleaciones Fe Al son sus
propiedades mecanicas y que mediante diversagéscde procesamiento y aleacion se busca
mejorarlas. Por ejemplo, se sabe que aumentancnizentracion de defectos puntuales, como
las vacancias, aumenta la dureza y decrece lalidadti esto porque ellos actian como
obstaculos para las dislocaciones. Ademas estasi@es presentan otra anomalia y es que la
resistencia a la cedencia aumenta con la temparatar cual se cree que se debe al
endurecimiento por vacancias, y la disminucionamekistencia por encima de la temperatura
pico se atribuye a la termofluencia. Se sabe quengperaturas elevadas se genera en estos
materiales un gran numero de vacancias térmicas, goncentracion aumenta con el contenido
de aluminio, y con méas de 25% at. Al el endureaitaies notable. En g&l son monovacancias

del Fe asociadas con los atomog Feero con mas de 25% son defectos triples cortkigpor
divacancias de Fe y un atomoaF¥ Es decir, las propiedades mecénicas dependen de la
concentracion de vacancias y por ello se estudizhmsu generacion y aniquilacién®’

El aumento de las vacancias con la concentracidtele que su energia de formacion decrece

con la disminucion de los &tomosaFeEl aumento de la dureza se sabe que es propaldan
raiz cuadrada de la concentracién de vacafitias.

14



Revista Colombiana de Materiales, No. 7, pp 1-60

Ademés, como sefialan Hanc yadkowiak¥® la adicion de aleantes modifica la estructura de
defectos y la composicion de fases. El niquel ycabre ocasionan un aumento de la
concentracion de vacancias respecto a las quecserdgran normalmente en Fe — Al, mientras
que el cromo las disminuye, lo que aumenta el atorélos atomos en sitios no correctos.

Obvio que el recocido, por ejemplo a 520° C, caunsanotable disminucion de la concentracion
de vacancias.

En resumen, mediante aleacion y procesamiento gae dratando mejorar las propiedades
mecanicas de las aleaciones F&Ai*ha habido avances, pero falta mucho.

2.6 Soldabilidad

La soldabilidad es esencial para casi todos loaleste ingenieria y, a veces, es un tema critico
para los materiales nuevos, avanzados. Los estdditzssoldabilidad de las aleaciones FeAl han
mostrado que tienen una propension general altagriento en caliente y una dependencia
especifica del agrietamiento en caliente respectambios menores en la composiciéon. Por
ejemplo, se encontré que una aleacion con 35.8%il afue contenia 0.2% de Mo, 0.05% Zr y
0.24% B, con buena ductilidad a temperatura ambigmésistencia a alta temperatura, se agrieto
fuertemente en caliente durante ensayos de somladivgend *2 Los estudios revelaron que
los altos niveles de boro (0.24%) eran la causaageétamiento en caliente. Aleaciones Fe Al
similares, pero sin boro o con carbono en vez de,beran mucho mas resistentes al
agrietamiento en caliente. En la figura 10 se comphumbral de tension de agrietamiento para
distintos materiales.

Otras aleaciones Fe Al modificadas, con buenateesis al agrietamiento en caliente contenian
adiciones de Cr, Nb, o Cr + Nb + Ti.

Ademas debe recordarse el agrietamiento ambieatalencionado.

Tensién de agrietamiento (MPa}

[+] 100 200 300 400 500
T T T L]
TiyAl |
ren |
A. Inox.
A. Inox.
n

Figura 10. Comparacion del umbral de tension para producietgniento en caliente durante
la soldadura de las aleacionegAteon otras comunes [93].
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Los aleantes afectan la soldabilidad y otras pdamles tanto por solucién sdlida como por
mecanismos de precipitacion, y, al aumentar la ¢tgjidpd de la composicion los efectos
sinérgicos entre varios elementos de aleacion senhauy importantes. Como se ha sefialado,
las aleaciones con Mo, Nb, Zr, B y C muestran mangsistencia a la tension y a la
termofluencia, pero al costo de la ductilidad apgeratura ambiente y la soldabilidad. Para
establecer una composicion 6ptima hay que hacantaé con los valores aceptables de las tres
propiedades. Por ejemplo, una resistencia a laoferemcia de mas de 200 h (a 593° C y 207
MPa) y resistencias de 500 MPa o mas (desde tetuperambiente hasta 600° C) se pueden
obtener si la aplicacién permite menor ductilidagojdabilidad a temperatura ambiente. De
acuerdo con McKamey? para producir una composicién de los material@slados con una
combinacién aceptable de propiedades, los contemida@arbono deben estar entre 0.03 y 0.04%
at. para resistencia a la termofluencia y soldddwli El boro puede promover la resistencia a la
termofluencia, pero se debe mantener en 0.005% rwsng el Zr en 0.05% o menos para
preservar la soldabilidad. El nivel de Mo debe sémenos, de 0.4% para la resistencia a la
fluencia, pero no mas 1% para buena ductilidadrgpéeatura ambiente, y para la resistencia los
niveles de Nb deben estar cercanos a 0.5% paeaifiencia-

La composicion balanceada debe estar aparejadaxcetentes los sistemas de procesamiento si
se quieren obtener buenas propiedades mecanicgassgryar la soldabilidad en estas aleaciones.
96, 97

3 LOS ACEROS Fe — Mn — Al

Los aceros inoxidables con cromo y niquel, dedado$ a principios del siglo XX en Inglaterra

y Alemania, son materiales ampliamente usadosdostins campos de la actividad hunt&rid

En el caso de los aceros ferriticos y los martiensit estas aleaciones deben sus caracteristicas
quimicas a una pelicula pasiva de O0xido de cronme ioyide su posterior oxidacion. En los
aceros austeniticos este efecto se ve reforzadtapaaracteristicas mecénicas de la estructura
austenitica, debida al efecto del niquel.

En los aceros inoxidables se utiliza la mitad dethm que se consume en el murtfo®* Dado

que el cromo y el niquel son materiales estratégidarante afios se ha buscado sustituirlos
parcial o totalmente, en los aceros inoxidableto Berque el 95.1 % de las reservas mundiales
de cromo estan en dos paises: Zimbabwe y Surdffic@omo sustitutos del cromo se han

explorado Ta, Ti, Mo, V, Si y Al. Para reemplazhmNa se han usado N y Mn. Debido a su

abundancia y posibilidades tecnoldgicas el Al Malhan permitido desarrollar aceros Fe - Mn -

Al, los cuales se discuten aqui. Sus aplicaciomesia en ambientes corrosivos y a alta
temperatura.

Otra razon para usar aceros Fe — Mn — Al es sidai@tro camino, como sustituir los aceros
Hadfield de alto manganeso, —que tienen 13% eo gesVin y 1.3% en peso de C— donde se
afiade aluminio para obtener aceros livianos, paeidg £ncontrado que si el manganeso se eleva
a intervalos de 20 a 30% y se afiade Al, se obtiarecero completamente austenitico cuando se
homogeniza a 950° C y asi se reduce la densidaa b5% cuando se compara con los aceros
convencionales templados y revenid¥s.
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3.1Estructura de las aleaciones Fe —Mn -Al

El sistema Fe - Mn - Al ha sido investigado hacdigmpo y se sabe que la estructura cubica
centrada en las caras se forma hasta niveles elewvidaluminio y manganeso; Schmatz reporta
gue la estructura fcc de las aleaciones con elesvadotenidos de aluminio y manganeso es
inestable, con una transicion a la estructura Ifrdgi manganeso -3 cuando se enfria
lentamente®*

En la figura 11 se muestra una seccién isoterm@0&8°@ del diagrama ternario Mn-Fe-Al. Se
observa una amplia pero distinguible fase de N3ncon una direccion de orientacion que yace
aproximadamente sobre una linea de concentrace@tr@hica constante cercana a siete, lo cual
indica que el Mn {3 es una fase electronica. La relacion entre ldgosaatomicos de los
componentes en esta fase, excepto las soluciomeimaédes en el Mn, estan cerca de la unidad, lo
cual sugiere que ademas de la relacidon electr@eozana a siete, también es importante una
relacion favorable de tamafios atdbmicos para |dbiisd de la fase Mn .

La fase bcc binaria Fe-Al se extiende en el cangpoatio con una nariz que alcanza hasta
aproximadamente 43 % de Mn y 18% Fe. El limitead@s$e bcc es extremadamente sensible a la
temperatura y los campos bifasicos son estrechasfate MnAl §) que es bcc a 1000
también muestra un amplio campo bifasico en esigraiina ternario y se extiende hasta 15% de
Mn 'y 22% de Fe. La fase se transforma en MAtmbohédrica durante el enfriamiento rapido,
gue hereda los extensos limites de la fase madre.

%0 80 70 éo Ms;om
Figura 11.Parte de una isoterma a 1680@lel sistema Mn-Fe-Al. Dentro del campo bcc, las
aleaciones con superred tipo CsCl se indican aonlos llenos«) y las aleaciones desordenadas

con circulos (o) [105].

40 30 20 0
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Similarmente a la fase bcc, la estructura CsCl timbe encuentra fuertemente estabilizada por
el aluminio. La fase ordenada FeAl cuyos limitesekdiagrama binario indican estabilizacién
mucho mas alla de los limites equiatbmicos se mod¢ieanas en el diagrama ternario Mn — Fe -
Al, hasta 34% de Mn, lo que indica la existenciaida configuracion de mas baja energia para la
fase bcc extendida (ordenada)

La principal conclusién es que el aluminio favorésertemente la estabilizacion de la fase bcc
en este sistema, pero menos que en otros sistermasids con metales de transicion.

Del diagrama ternario se ve entonces que las alegicon contenidos de hasta 60% de Mn y
hasta 15% de Al son austeniticas. Las aleaciones2060- 40% de Mn y hasta 10% Al, con
contenidos maximos de 1%C, son las que se hanidscogmo reemplazos promisorios de los
aceros inoxidables austeniticos. En la figura 12esla esquina del hierro en el diagrama ternario
simplificado (cond1%C) a 1158C, que permite observar las fases en estas aleaciDespués
de templar desde 11%D las aleaciones por debajo de la lineaon monofasicas y las gestan

por encima son bifasicas.

YAVAVAVA
\/\/\/\/ \/\
/\/\/V\ \A

°\$ / \/ \/\/\ /\/\ /\>\

15

AIIHFFATS
/ VAVAVA ‘V\,:/\/ f’\/\>\

Fe %Mn e —

o

Figura 12. Esquina del hierro en el diagrama ternario Fe-MrjeAh[11%C) a 1158C: (1)
aleaciones con estructura monofasica de solucgdlEas y; (2) aleaciones con estructura
bifasica de soluciones soéliday a [104].

Con los anteriores parametros de composicién se pgnaparado aleaciones para distintas
aplicaciones. Asi Kayak reporta que para obtenarestructura austenitica y buenas propiedades
fisicoquimicas las aleaciones Fe-Mn-Al deben ccertén-10% Al, 25-30% Mn y11%C.® El
aumento en el contenido de aluminio o la disminuaa el contenido de Mn o C da como
resultado una estructura, que perjudica las propiedades magnéticas y lectesisticas de
estas aleaciones.

Después de templar desde 115§ envejecer 16 h a 5%D las aleaciones de la composicion
nominal sefialada tienen las siguientes propiedagesanicas: resistencia ultima 880 — 931 MPa,
resistencia del 0.2% 784 — 833 MPa, alargamiefite 20% y reduccion de area 15-30%. Las
aleaciones con composicién 6ptima tienen una dadgié 6.7 - 6.8 g/cin Resultados similares
reportan Rodriguez y otros para experimentos fostst’’
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Sin embargo, se han continuado haciendo trabams estas aleaciones para adecuarlas a las
aplicaciones estructurales, donde se busca baar pas composiciones incluyen 18 — 20 % en
peso de Mn, 9 — 12% Al, 0.7 — 1.2% de C. Frommeydrux, afiadieron hasta 12% de Al y
reportaron una relacion lineal que indicaba 1.5edkeiccion en peso por cada 1% de Al afiadido.
Su aleacion tipica Fe—28Mn-12AI1-1C dio una resctem la cedencia de 730 MPa y una

resistencia ultima de 1000 MPa con un alargamitig de 509428

Por su parte Sutogt al han reportado que la capacidad de deformaciéni@udé las aleaciones
Fe—-20Mn-1C-Al se ve severamente deteriorada cuahdtuminio pasa de 11 % en peso y
demostraron que el Cr aumenta mucho la trabajablileh frio aiin con elevados contenidos de
C. Con la ayuda de Cr, produjeron una aleacion-26®In—13AI-1.3C-5Cr que tiene una
densidad de 6.43 g/én{18.3% de reduccién de densidad), una resistemdia cedencia de
915MPa, una resistencia ultima de 1140MPa y umaiaiento total de 2296°

La matriz de estos aceros Fe — Mn — Al — C puedéesedta 0 austenita o una mezcla de las dos,
dependiendo del contenido de elementos estabilieadte la austenita como el Mn y el C. En la
figura 13 se ven los diagramas de fase para uratiate Fe-5Mn—(0—9)Al calculados con
CALPHAD segun el método de Chin et'dl. y reproducido como una funcién del carbono a
varias temperaturas desde 500 a 1200° C . A Q%oaohho se ve en la figura 13(a), la austenita
tiene una region monofasica en un amplio interdal®C de 0 a 1.9% a temperatura elevada, pero
coexiste con la ferrita y al cementita a tempeeatmas bajas. A 0.6% aproximadamente, ocurre
una reaccion eutectoide donde la austenita se st en ferrita y cementita laminares. En la
figura 13(b), con 3% Al se ve que la region monictsle austenita se ha reducido, pues el
contenido de Al estabiliza la ferrita y suprimeftamacion de austenita de bajo carbono (<
016%). Sin embargo, con 3% Al se observa carbupp&d) a baja temperatura en el lado del
carbono mas alta. El carbureesta presente hasta 650° C para 2.0% C.
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Figura 13. Diagrama de fases de aleaciones Fe -5Mn — (0 —9JAtalculados con base en
CALPHAD usando datos de la ref Chin. Los limitedae muestran austenitg, (ferrita @),
cementita) y carburok, para una composicion fija de 5% Mn, como funaéhcontenido de
carbono a concentraciones de (a) 0%, (b) 3%, (calBddd) 9% [111].

En este punto hay que anotar que el carkufee, Mn}AIC,), tiene la estructura cubica &2

la perovskita, en la cual el aluminio ocupa pasiciones de los vértices, el hierro y el
manganeso ocupan las posiciones de las caras d=s)trg el carbono el sitio octaedral
intersticial de cuerpo centrado, figura 14. Ebcao k tiene una relacion de orientacion cubo a
cubo con la matriz austenitica cob000>//<100> y {001}, // {001}, *** 113
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Figura 14. Estructura del carbuno[113].

Al aumentar el contenido de Al a 6% decrece masstabilidad de la austenita a temperaturas
mas elevadas y mayores contenidos de carbonoafif(c). El mayor contenido de Al también
aumento la estabilidad del carbuko mayores temperaturas y menores contenidos de C a
expensas de la estabilidad de la cementita. A lp#éoxanadamente, ocurre una reaccion
eutectoide donde la austenita se descompone eéta fgrcarburok laminares. Cuando el Al
aumenta a 9%, la regién austenitica se limita decihos mayores de C y temperaturas mas
elevadas, la estabilidad del carbiwraumenta y reemplaza a la cementita en todo evaitede

Cl:?;l bajas temperaturas, como se ve en la figud).18({m, Hansoo, Dong-Woo Suh and Nack
J.

Ishida et al.'** investigaron aleaciones Fe—Al-Mn—C con un contemiedananganeso de 20%,
gue se equilibraron a 900° C con una tratamiesttéimico hasta de 210 h. La figura 15
muestra las isotermas de las relaciones de faakeaciones Fe — 20Mn — Al — C a 900 y 1000°
C calculadas con base en CALPHAD (Chin) comparadados datos de Ishida et al. Aunque la
coincidencia no es perfecta, la influencia de mstenidos de C y al sobre las fases, en particular
del carburag, se reproduce muy bien. A 900° C, con un contedel@ de 0 — 2.3% y Al de 0 —
9%, se produce una estructura completamente atisterfe observa que la cementita es estable
a concentraciones menores de 5.6% de Al. Genertdrhablando, de acuerdo con la figura 15,
la austenita es estable para bajo Al y alto C wdtbilidad del carbure se asegura con
contenidos elevados de C y Al. Se prefiere la céitagpara niveles altos de C y bajos de Al y la
ferrita es estable para alto Al y bajo C.
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Figura 15. Relaciones de fase en aleaciones Fe—20Mn-Al-@ $8) C and (b) 1200C
calculados con CALPHAD [110], en comparaaion la informacion experimental [111].

También Bronz et df° investigaron un acero con Fe + (12,7 — 25,6)%+MA — 14,4)% Al y
(0,02 — 2,18)% C + (0,001 — 0,135)% Nuna de las llamadas aleaciones TRIPLEX- vy la
compararon con otras sin aluminio y sin nitrogesis resultados se observan en la figura 16.
Las aleaciones binarias Fe — Mn con un elevadceoald de manganeso tienden a la separacion
de fases en la fase liquida durante el enfriamidatia la composicion correspondiente a la
formacion del Mn - y regiones de concentracion relativamente bajaaeganeso, figura 16
Durante su enfriamiento rapido en las aleaciones ®n ocurre la transformaciop—e¢ y la
formacion de la martensitaparamagnética, con el mecanismo de cizallamiecpalke su tipo de
red. El resultado es que la aleacion recién vaciedia un elevado contenido de manganeso,
puede tener una estructura trifagicae + Mn - .

Tras el enfriamiento rapido la aleacién sin alumirffe + 13,5% Mn, figura 16 es
completamente austenitica, por el poder estabdizddl manganeso. En el proceso de dopar con
aluminio, que, en contraste, es un fuerte estabitiz deo, las regiones dela solucion solidae
hacen mas estrechas. Las aleaciones (Fe+13,5% Mrge- hacen completamente ferriticas con
mas de 5% Al

En la figura 16 se muestra una seccion del diagrama de fasedgsaedeaciones (Fe+23,5%
Mn) - Al 'y en la figura 18 la correspondiente a las de
(Fe+19,1%Mn+9,0%AI+0,50%Si+0,03%Mo) — C.

El aluminio reduce la fasg amplia la fase e inhibe la transformacion—-e, y por ello la fasex

o la fasen con una pequefia cantidad de marterggaede estar, en el rango de concentraciones
de Mn y Al, en la estructura de las aleacionesarés.
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Figura 16. (a) Diagrama Fe — Mn; (b) Seccion politérmica pasaaleaciones (Fe + 13.5Mn) —
Al; (c) Seccion politérmica para las aleaciones«E8,5% Mn) — Al; (d) Seccién politérmica
para las aleaciones (Fe+19,1%Mn+9,0%AI+0,50%Si+6)a8) — C [115].

La microlaeacién con nitrégeno también ayuda &pesacion de fases y a la estabilizacion hasta
temperaturas de transformacion martensitica mé&s lyajeduce la cantidad de martensitpue

se forma en el enfriamiento. Para un mayor conted@nitrogeno (0.135% en este caso) aparece
nitruro de aluminio y los gases generados dejangiades. La aleacidon de las aleaciones Fe —
Mn — Al con carbono o carbono y nitrégeno compledorma de los diagramas y por ello a
temperatura pueden aparecer carburos.

Sin embargo, estos temas relacionados con la adi# otros aleantes y las aplicaciones
estructurales se trataran mas adelante.
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3.2Propiedades quimicas

Los primeros desarrollos de estos materiales fupaya aplicarlos en ambientes oxidantes y
corrosivos, lo cual se revisara a continuacion.

La mayoria de las aleaciones para temperaturadeesa pueden clasificar como formadoras de
cromita o0 alumina. La clasificacibn se basa en dmmosicion de la pelicula continua de
herrumbre que se forma tras la oxidacién. Los acemaxidables y las superaleaciones basan sus
propiedades en la formacion de,Qy pura o espinelas de N, MnCrQ,, FeCpO,y aun
(Fe,Cr)O,,

Para el caso de los formadores de alimina, se gieael A}O; es mas estable que la cromita,
pero en las aleaciones con base hierro, como gaaé, tanto el cromo como el aluminio actian
como fuertes estabilizadores de la ferrita. Lasentraciones elevadas de aluminio fragilizan las
aleaciones y por tanto la composicion de la aleaegun compromiso entre la resistencia a la
oxidacién y las propiedades mecénicas como lateesis y la ductilidad.

Algunos trabajos a temperatura elevada han mostraddas aleaciones Fe-Mn-Al exhiben una
buena resistencia a la oxidacion.

Perkins emprendio un estudio sistemético de laamkich de las aleaciones Fe - Mn - Al (con y
sin adicion de C y N) tanto en gas ciclico comoctagn (oxidacién/sulfuracion). Sus resultados
mostraron que, mientras todas las aleaciones d@}¥@\l y 0-40% Mn no tenian resistencia a la
sulfuracion a 98, ciertas aleaciones con alto aluminio y bajo raaego desarrollaban capas
protectoras de AD; resistentes a la oxidacion ciclica. Concluyé qeedleaciones formadoras
de alimina con 8 a 12% de Aly 2.5 a 10% Mn, podsier la base para el disefio de aleaciones
resistentes al calbf Infortunadamente, la adicién de elementos intsestis estabilizadores de
la austenita, carbono y nitrégeno, era deletérea.

Jackson y Wallwork caracterizaron el comportamieatcoxidacion de las aleaciones Fe- Mn -
Al. Con la construccién de un mapa de 6xidos comdeela figura 17, donde se ilustran las
complejas interacciones entre composicion, microeitra y resistencia a la oxidacion. Las
aleaciones se agruparon en cuatro grandes gru@asudedo con la morfologia y composicion de
las capas formada$® Tipo | aleaciones que eran completamente ferritjcasntenian menos de
7% de Al y menos de 8% de Mn; Tipo Il aleaciones ¢gnian microestructura duplex, con
concentraciones de aluminio entre 5 y 10%, con eaimaciones de Mn superiores a 8%;
aleaciones Tipo Ill con aluminio entre 6 y 9% yica8% de Mn; y las Tipo IV que eran
completamente ferriticas y contenian mas de 9%lde A

Las aleaciones tipo | al ser mas ricas en hiemmdo capas que no son protectoras, similares en
morfologia y composicion a las de las aleacionearias Fe - Al.
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Figura 17. Mapa de 6xidos para el sistema Fe - Mn -Al a°80(as lineas continuas representan

los limites de fase y las punteadas las regionesnmfologia similar en la capa de oxidos.

Las aleaciones Tipo Il con estructyrat a exhiben un comportamiento mas complejo en la
oxidacion, pero en general su resistencia es nae po

Las aleaciones Tipo lll totalmente ferriticos seacterizan por la formacion de capas delgadas,
adherentes y continuas de alimina. Las Tipo IV tambormaban capas de /&3, pero
interpenetradas por nddulos de 6xido ricos en nraggay por tanto su resistencia a la corrosion
era menor.

En general, el limite entre el comportamiento potmtey el no protector, en la figura 3, es decir
entre los tipos Il y los tipos I, Il y IV coinoih con los limites de fase pamay (o + V) y
también @ + Mn-B-) y (a + B + Mn-y). *?°

Con el fin de mejorar la resistencia a la oxidacérafiade entonces silicio y es asi como se han
desarrollado aleaciones Fe - Mn - Al con hasta 3 siticio retenido en la solucion soélida
austenitica. En este caso para verificar la ox@hase hicieron mapas de rayos X y se observo
gue era comun la formacion de capas superficiade$xido ricas en alimina. Ademas estas
aleaciones tienen excelentes propiedades mecatfitas?

Ademas del silicio, se han probado otros aleardes mejorar la resistencia a la oxidacién, asi
Buscail et al* estudiaron tres aceros austeniticos Fe-32Mn-62&:30Mn-6,2A1-0.55Si y Fe-
31Mn-6,8AI-0.8Si y obtuvieron los resultados querseestran en la figura 18. Fuera de observar
el efecto del silicio, afiadieron pequefias cantislatecerio y sus conclusiones son que en las
aleaciones Fe — Mn — Al, cuando la temperaturaupersor a 750° C, se forman éxidos, no
protectores, de hierro y manganeso durante el@#taaisitorio (inicial). El proceso es demasiado
rapido para establecer una barrera de difusionuo@ncapa continua de alimina, formada de
acuerdo con la baja presion parcial que se manéaria intercara interna. Parece que el silicio
tiene dos efectos. Por un lado, aumenta la tasaxakacion del aluminio durante la etapa
transitoria y por el otro, modifica las propiedadks difusion del AlO; — a, eliminando la
difusion del hierro.
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Figura 18. Cinética de oxidacion de las aleaciones Fe-Mn-&iMn-Al-0.5Si, Fe-Mn-Al 0.8Si;
Po2= 20000 Pa,T = 850° C [122].

De acuerdo con los mencionados autores, la depodie cerio en la aleacion Fe Mn Al lleva a
un mejor comportamiento, atribuido a la presen@auda capa externa de Oxido de cerio que
limita el proceso de oxidacion. Parece que eloceo se incorpora a la capa general. Por otro
lado, en las aleaciones con silicio este promuaviadorporacion del cerio en la capa que se
forma durante la etapa transitoria. Asi la oxidaca&umenta debido a un proceso interno de
oxidacion.

Se han probado otros aleantes, con diversos rdssltpero esas ya no son, aleaciones Fe — Mn —
AI 124

Entre las propiedades quimicas es importante lateesia a la corrosion y se sabe que en los
sistemas de aleacion Fe — Mn — Al, ésta dependeipalmente de la concentracion de aluminio.

El alto tenor de manganeso (20 - 30% en peso)ceepara para lograr la estructura austenitica
monofasica.

Se tiene informacién sobre el comportamiento dasesleaciones en medios acuosos. Asi, se ha
propuesto una aleacion de Fe - 30Mn -10Al - Si com® alternativa para reemplazar el latén en
los propulsores de los barcos marinos. De acuesddRosie Wang?® una de las pioneras en la
investigacion de estos materiales, la resistenei@amica, la dureza y la ductilidad son mejores
en esta aleacion que en el laton usado en estogelfars”, cuya composicion nominal es 55Cu -
41 Zn - 3Mn - 1Fe. En la figura 19 se muestra lv&we polarizacion para las aleaciones (Fe -
30Mn - 10Al - Si) comparada con la de una acerxigable (18Cr - 9Ni -Ti) en agua salada
artificial. Es muy interesante que la densidadoderiente ({o) de las dos muestras es la misma
(2.905x16 nA/cntf). Debido a su menor densidad la aleacién Fe - M tiene una tasa de
corrosion menor que la del acero 18Cr - 9 Ni -Pidr ejemplo R para la alecion Fe - Mn - Al
es 30.@im/afo, mientras que para el acero 18Cr - 9Ni -Tie81.8um/afio. Ademas el acero
Fe-Mn - Al tiene otra propiedad interesante: newesceptible a la corrosion bajo tenstéh.
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Figura 19. Curvas de Polarizaciom)para el acero Fe -30Mn - 10Al - i) (para el acero Fe -
18Cr -9Ni — Ti [124].

Sin embargo, un estudio realizado en la Universidaderal de San Carlos en el Brasil con
aleaciones 32Mn - 8 Al - 1.5Si en soluciones altiohé de perclorato de sodio, mostré que la
resistencia a la corrosion de la aleacion en estiiares inferior a la del acero AISI 304, como se
ve en la figura 20. En este caso la tasa de corrapende del contenido de perclorato de sodio
en la solucion alcohdlica y el potencial de trassgecion ocurre a un valor mas anodico a mayor
concentracion de NaClOO sea que la aleacion 32 Mn - 8Al -1.5Si se pugaigvar en las
soluciones estudiadas’

Un estudio similar, en soluciones de cloruro deésdde llevado a cabo por Opiela etdlcon

un acero0.054 C - 24.4 Mn - 3.49 Si - 1.64 Al y su carsibn es que este material muestra
pobre resistencia a la corrosion en las soluciese@aladas. Los productos de corrosion formados
estan mas relacionados con la composicion y ndecestructura de las fases del acero. Esto esta
conectado con la elevada tasa de disolucién deyamaso y del hierro en la solucion de NacCl.
La baja estabilidad del Mn lleva a la formacion wiea capa inestable y a la disolucion
preferencial del manganeso en la intercara oxidieetrolito.

Un estudio del acero Fe - 0.05C - 29Mn - 3.1AI4Si.en ambientes acidos (0.1M H2S0O4) y de
cloruros (3.5% en peso de NaCl) fue llevado a gaoKannan et al*® y el resultado se
comparo con el de un acero IF de alto manganese ljlife de intersticiales) y se encontré que
este era mejor que el acero Fe-Mn-Al-Si).
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Figura 20. Pérdida de masa de la aleacion 32 Mn - 8Al -1.68igarada con la del acero AISI
304 en tres soluciones (C.P.1 sin clorato, C.F22M.NaCIlQ; C.P.30.1NaClQy) [126].

También se estudio el comportamiento de aceros &&-26Mn-(1-8) con cantidades crecientes
de Al, hasta 8% en peso, en 3.5% peso de N&&amada, el autor reporté que la resistencia en
cloruro es muy baja. La corrosion predominante @sosiOn general, pero se observaron
picaduras. En los aceros hasta 6 % Al las picadacasrian aleatoriamente, pero en las
estructuras bifasicas,+ y, como en el acero (Fe-0.2C-25Mn-8Al), ocurriarfgnencialmente en

la fasea. La resistencia se podia mejorar con pasivaciora@do nitrico, que modifica la
constitucién de la capa pasivaddra.Esto se hizo reduciendo la concentracién supatiite Mn

y enriqueciendo la capa con elementos que mejaregsistencia a la corrosién, como Al y Cr.

Se logré un mejor efecto con la modificacion quamiafiadiendo Al y Cr a aceros Fe-0.26C-
30Mn-4Al-4Cr and Fe-0.25C-30Mn-8AI-6CF? A su vez un acero con mayor contenido de Cr,
C y N mostr6 pasividad a una densidad de corrieinteo 6rdenes de magnitud menores que la
del acero Fe-22Mn-0.6E3

Sin embargo, como en el caso anterior, los ace&ro®\son estrictamente Fe — Mn < Al

3.3 Propiedades criogénicas

El interés por aplicar los aceros Fe — Mn en ustisigurales criogénicos data de principios del

decenio de 19763 ~*motivado por el interés en el transporte y almanganto de gas natural
licuado, como una tecnologia para enfrentar la delmale energia. Grandes acerias de todo el
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mundo empezaron a investigar las posibilidades stesemateriales. Hubo un progreso
significativo en la investigacion y el desarrolb@ro el interés por el GNL se desvanecié antes de
que los aceros estuvieran a punto y el asuntoa®lab6 durante algun tiempo.

En el decenio de 1980 renacid el interés, pero pararopésito diferente, en este caso para
aceros resistentes no magnéticos, necesarios ergréagles estructuras de los imanes
superconductores de elevado campo, en la invegtigae la energia de fusién. Se estudiaron
varios candidatos promisorios incluida la aleaci@2Mn-13Cr-5Ni-0.2N de Kobe Steel, un
acero austenitico estable, que exhibia una conibma&xcepcional de resistencia y tenacidad a
4° K, en condiciones soldaddd’ **° Sin embargo, esta linea de investigacién en acszos
abandoné cuando los disefiadores de los imanesugenzh que les bastaba con aceros como el
316LN.

En el siglo XXI renaci6 la necesidad de transpoytatmacenar el GNL y volvié el interés por
los aceros basados en Fe —¥fiAhora se investigan a fondo las propiedades criogérie los
aceros Fe — Mn — Al — C y el efecto de las adigode elementos aleantes sobre esas
propiedades, esto porque esas posibilidades se@onoomo ya se ha dicho, hace mas de 40
afios. Por ejemplo Kim et &°tomaron una aleacién Fe -30Mn-5A1- 0.3C (aleadipa la cual
afadieron 0.1% en peso de Nb (aleacion B) y 0.1% ¢eacion C) y compararon la variacion
de sus propiedades con la temperatura, figuras22l y
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Figura 21. Variacion de la resistencia y la ductilidad de ele@aes Fe — Mn — Al — C — X, con la
temperatura [140].
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Lo notable es como, tanto la resistencia como tildlad aumentan con la temperatura, lo cual
se observa claramente para la aleacion B en leafi2@8.
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Figura 23. Propiedades mecénicas de la aleacion Fe -30Mn-8AG — 0.1 Nb a distintas

temperaturas [140].

El aumento de la ductilidad al disminuir la tempera se atribuye a las maclas mecanicas
inducidas por la deformacion. Los grandes alargatogeuniformes se pueden alcanzar porque se
puede evitar la deformacion local. Si empieza wstdceion local (encuellamiento), en la mitad
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de la probeta de ensayo, las maclas mecéanicasidagdupor la deformacion se formaran

preferencialmente en esa regién. La posterior defoibn se evitara debido al endurecimiento
provocado por las maclas mecanicas. Entonces endpelzancuellamiento en otras regiones y
este mecanismo mdltiple dara como resultado ungafaiento uniforme. A temperatura

ambiente, la cantidad de maclas mecénicas no &sesté para evitar la deformacion local y a
medida que se baja la temperatura, se hace masiidgerta formacion de maclas mecéanicas.

En la misma época que Kim y sus colaboradores &hatlal*? usaron una aleacion béasica Fe -
30Mn - 5Al — 0.3C modificada con adiciones de ahimicarbono vy silicio. En la figura 24 se
ven las propiedades de estos materiales a 300P7R I
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Figura 24. Propiedades mecanicas de las aleaciones basaBas-€30Mn a 300° Ky 77° K
[141].

También en este caso se observan las superiongiggaides a 7K, lo cual explica la razén por
los cuales estos materiales se siguen investigea@olas aplicaciones criogénicés.

3.4 Propiedades mecanicas

Las propiedades mecanicas dependen de los coestitisyde la matriz, asi en las aplicaciones
gue actualmente se buscan, con aceros mas liviaResAl-Mn—C, sus propiedades estan
determinadas de acuerdo con tres categorias de@salii) aceros ferriticos; (ii) aceros duplex y
(iif) aceros austeniticos, como se ve en la tabla 1
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Tabla 1. Constituyentes microestructurales de aceros Fe — M143].

Ferriticos Duplex Austeniticos

5 g . (3—-10)Al, (0.1-0.7)C, (8—12)Al, (0.5-1.2C),

(5-8)Al, (0-0.3)C, (0-8)Mn (5-30)Mn (15-30)Mn
Ferrita + carbura

(el carburoc se precipita Austenita + ferrita + carbuno  Austenita + carbure

cuando se afladen C y Mn)

Los aceros Fe —Mn — Al livianos pueden tener umtarido medio de Mn (6 — 8%}’ La fase
dominante puede ser la fase desordenadaoi2lq ordenada B2 (FeAl) o la ordenadaz;DO0
(FesAl), el problema es que estos ultimos disminuyeduetilidad y aparecen sobre todo cuando
se pasa de 8% de Al.

La resistencia de los aceros austeniticos y dupepuede incrementar mediante la precipitacion
uniforme de carburac durante el envejecimiento a temperaturas por detlaj 650° C. El
tratamiento de disolucion, antes del envejecimiest hace a unos 1000° C. al enfriar, la
microestructura es austenitica o duplex. En lescadaes Fe — Mn — Al conformadas la austenita
es equiaxial con maclas de recocido. En los dupfexrecen bandas de particulas de ferrita
paralelas a la direccion de laminado.

Los aceros usados para aplicaciones estructurdlmsie se busca rebajar peso, se han
denominado TRIPLEX vy tienen Fe — (18 — 28% en pédrc) (3 -12%) Al y (0.7 -1.2%)C, en la
figura 25 se ve la tendencia general de las pragiesimecéanicas.

1600 =

-'
1200

Tension real, MPa

e

=

=
|

ﬁ II'II|II'IIIIlEIIfIIIlIIlIIIIII

0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6

_ _ Deformacion real
Figura 25. Tendencia general de las propiedades de los atRI&.EX [144].

Para el caso de aceros Fe — (18 — 28)Mn — (9 -12)@.7 - 1.2) C en la figura 26 se ve la
manera como se reduce el peso con el conteniéd & Una parte se debe a que los atomos de
manganeso Yy el aluminio tienen tamafios mayore®iqdel hierro y expanden la celda unitaria,
la otra, al menor peso del aluminio.
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Figura 26. Densidad de algunas aleaciones Fe — (18 — 28)(MnX2)Al — (0.7 - 1.2) C en
funcion del contenido de Al, % en peso [145].

La figura 27 muestra las curvas tension deformacide ingenieria— para estos aceros a
diferentes temperaturas y son evidentes los distinmecanismos de deformacion. El
endurecimiento por deformacion también muestra felcte de procesos diferentes de
deformacion aplicados a la aleacion durante laacargmo ya se ha discutido.

Para mejorar las caracteristicas mecanicas envel de resistencia sin degradacion en la
respuesta plastica, se realizd envejecimiento & &5@ diferentes tiempos de 2.1 hasta 46
minutos. Los resultados obtenidos se observaa éigura 28 con las curvas de ingenieria para
las muestras envejecidas. Después del envejecommotongado la resistencia a la cedencia
aumenta de 700 MPa a 1060 MPa (medida a temperamoipéente). Las relaciones tension —
deformacion son similares a las de un sdlido elagidstico, donde no ocurre endurecimiento.
Todo esto revela el papel especifico del cizallatoi@iniforme para lograr una gran deformacion
plastica con un mecanismo de endurecimiento moderad

Para dilucidar estos mecanismos de deformaciémyrenimiento Gutierrez-UrrutiaD. Raabe
estudiaron dos aleaciones de baja densidad: F8MB80651Al-1.2C y Fe-30.5Mn-8.0AI-1.2C

(% en peso)**’Es decir, que sélo diferian en el contenido dedéhominados acéa aceros 2Al y 8
al respectivamente.
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Figura 27.Curvas tension - deformacion —de ingenieria— pkeaciones Fe — (18 — 28) Mn —
(7 -12) Al - (0.7 - 1.2) C a diferentes tempera(diferentes mecanismos de endurecimiento y
deformacion) [145].
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Figura 28. Curvas tension - deformacion —de ingenieria-a p&aciones Fe — (18 — 28)Mn —
(7 -12)Al — (0.7 - 1.2) C envejecidas a 550° C dtealistintos tiempos [145].

La figura 29 muestra las curvas de ingenieria dad@ros 2Al y 8Al en dos estados diferentes de
recocido: corto (450° C, 1 hora) y largo (2Al: 6%0°72hr; 8Al: 600° C, 24 hr.). Las curvas de
los aceros 2Al recocidos muestran una variacionyproiada en la pendiente mas o menos a una
deformacion de 15%. A este nivel de deformacionpéadiente disminuye pero todavia es
positiva, lo que indica la activacién de un estadoundario de endurecimiertt8 Este resultado
indica que, bajo las condiciones de recocido estladi, el acero 2Al exhibe un comportamiento
multiple de endurecimiento por deformaciéon. Y es bos estados de recocido muestra un
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comportamiento de flujo similar con una pequefaacan en la tension de cedencia (recocido
corto: 420 MPa, recocido largo: 400 MPa). El pyatiefecto producido por el recocido largo es
una reduccion significativa en el alargamiento ammife (para el corto es de 75% y para el largo

es de 35%).
1200:;/’,,_\ 8AL-600°C/24h
1000 2A1450°C/1h

2A1-650°C/72h

8AL450°C/1h

Tension (MPa)

600
400- ——— 2A}1-450"C/1h
e 3 Al 630°Cf7 20
200 8Ak450°C/ih
8AL600°C/24h
Y T T I T
0 20 40 60 S0 100

Deformacion, %

Figura 29. Curvas tensién-deformacién de ingenieria paradesos 2Al y 8al recocidos.
2Al: Fe—30.5Mn-2.1Al-1.2C (wt.%); 8Al: Fe—30.5Mn88I-1.2C (% en peso) [146].

La curva tension-deformacion de los aceros 8Algelms son diferentes a las de los aceros 2Al.
Primero, las curvas de los aceros 8Al no exhibdartaa concava, sino que son muy lineales, lo

cual indica que, bajo las condiciones del estud®aceros 8Al obedecen a un solo mecanismo
de endurecimiento. Segundo, el recocido largo tieneefecto notable sobre la tensién de

cedencia (recocido corto: 540 MPa, recocido |ag§@ MPa) y el comportamiento de flujo.

La figura 30 muestra las tasas de endurecimientagformacion de los aceros 2Al recocidos. El
notable balance entre resistencia y ductilidad 935 MPa., : 75) del material con recocido
corto se atribuye al comportamiento de endurecomjgir deformacién mediante multiples
etapas, que esta asociado el refinamiento de kssubtura de dislocaciones y la consecuente
activacion de deformacion por maclado a tensionksadas. La primera etapa del
endurecimiento esta determinada por el tamafio debastructura de dislocaciones, es decir, las
estructuras Taylor de la red, las celdas de dislonas y los bloques de celdas. La contribucién
de la subestructura de dislocaciones a la ten&dluj se puede escribir como:

Ao = GMKb/D (148)

donde G es el médulo de cizalladufags una constantb,es la magnitud del vector de Burgers,
M es el factor de Taylor y D es el tamafio de laespondiente subestructura de dislocaciones.
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Figura 30. Curvas de tasa de endurecimiento vs tension reatel®s 2Al recocidos y
deformados con una velocidad inicial de 5 X £0. Acero 2Al : Fe—30.5Mn—2.1AI-1.2C (%
peso) [146].
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Hay que recordar que el factor de Taylor, M, ea welacién que indica cuantas veces debe
excederse el valor minimo del esfuerzo de cede¢ia, para que se active un sistema de
deslizamiento en un cristal, por ejemplo, paranstat cibico M = 1.5, de modo que la tensién
requerida para la cedencia generatges 1.5 X 2tc = 31,

El elevado contenido de carbono (1.2%) juega urelpajgnificativo en la formacién de la
subestructura de dislocaciones, por el papel abboa como soluto en el deslizamiento cruzado
de las dislocacion€s’® La segunda etapa del endurecimiento se debe @rmefjnamiento de la
trayectoria libre media de las dislocaciones pdoreacion por maclado (el maclado inducido
por plasticidad). La contribucién del maclado al@ecimiento se puede describir con:

Omaclado = Kn-p/ (jbmacl)ll2 (151, 152)

donde Ki.p es una constante Muq €S el espaciamiento promedio entre las maclasegue
parametro microestructural clave en esta etapandarecimiento, y est4 determinado por la
cinética del maclado.

La figura 30 revela que la aleacion 2Al recocidagb muestra un solo régimen de
endurecimiento. Esta etapa se solapa exactameami poimer régimen de endurecimiento de la
aleacion con recocido corto hasta una tensiondegloco méas de 1 GPa, es decir, todo el primer
régimen de endurecimiento la muestra con recocmito.cA una deformacion real de 0.2, la
estructura interior deformada del grano, en el acAl con recocido largo, consiste
principalmente en blogues de celdas con un tamesinquio de 275 + 50 nm. El tamafio de esta
subestructura de dislocaciones es el mismo quecehé&rado en el acero 2Al deformado hasta el
mismo nivel de tension (270 = 70 nm a una tenséal de 950 MPa). Como la aleacién con
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recocido corto esta en estado de disolucion, etiortdel grano de la con recocido largo debe
permanecer esencialmente en estado de solucidlasoli

La figura 31 muestra las tasas de endurecimientodaceros 8Al recocidos. Lo mas notable es
gue las tasas de endurecimiento de los acerosoBAdiferentes a las de los aceros 2Al. Los 8Al
exhiben menos capacidad de endurecimiento (errilagnas etapas de deformacion: aceros 2Al
~ 2.6 GPa; aceros 8Al ~ 2 GPa) y contienen un s&dimen de endurecimiento. La figura
ademas revela que el acero 8Al con recocido codestra mayor endurecimiento que el con
recocido largo. Es evidente que el mayor conterddoaluminio modifica fuertemente el
comportamiento en el endurecimiento de los aceees ¥Mn — Al — C.
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Figura 31. Curvas de tasa de endurecimiento vs tension reatei®s 2Al recocidos y
deformados con una velocidad inicial de 5 X 6. Acero 8Al: Fe — 30.5Mn — 8.0Al — 1.2C (%
peso) [146].

Fuera del efecto de las subestructuras de madadogaciones hay que sefalar también que la
precipitacion de carburos tipogM bajo las condiciones de envejecimiento largcetiema fuerte
influencia sobre el modo de fractura. Se atribuyecdémbinacion de elevadas resistencia y
ductilidad, en la aleacion con elevado contenidaldeninio, a la precipitacion de carbunosle
tamafio nano, que son cizallables y juegan papeariapte en el desarrollo de subestructuras de
dislocaciones planares al deformar, pero todoresfioiere mas investigacion.

Ya que se menciona la fractura hay que sefalaragunejue estos materiales, en general, poseen
excelentes caracteristicas metallrgicas y mecanaasldadura puede inducir la formacion de
microestructuras indeseables en regiones localizambmo las zonas afectadas por el calor, con
sus consecuencias. Sobre todo los aceros de atigamaso con elevado carbono estan expuestos
al agrietamiento en caliente durante la soldatfiira.
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Se sabe que el intervalo de temperatura para idifeacion (ITS) esta relacionado con las
tendencias al agrietamiento; mientras mayor segones la susceptibilidad y se sabe que este
intervalo aumenta, sobre todo, por la presenciaatilono y el fosford>*

Por otro lado, la presencia del aluminio hace gieseaceros sean mas resistentes a la fractura
retardada por hidrégeno, esto porque este aleamberda la energia de falla de apilamiento
(EFA) y reduce la probabilidad de maclado mecadiz@nte la deformacion. Al mismo tiempo

la elevada EFA elimina la formacion martensitaambos efectos llevan a mayor resistencia dela
cero a la fragilidad por hidrégend.

En resumen, en muchos aspectos de los aceros Fa — Ml hace falta todavia mucha
investigacion para entender su constitucion corapiente y controlar la composicién y los
procesos que den las microestructuras y las pragesdoptimas.

4 LOS ACEROS Fe — Mn — Al MODIFICADOS

Ya se ha reportado que a los aceros basicos Fe — Mrse les han afiadido distintos aleantes
con diferentes propésitos. Por ello aca hay querdec que entre los aceros Fe Mn Al y otros
derivados de los Hadfield estan no solamente losmigacionados TRIPLEX sino también los

TWIP*®que son aceros Fe - Mn — Al -C con otros alearde® el Si.

La, ya mencionada, plasticidad inducida por el adel(Twinning Induced Plasticity TWIP) se
debe a una estructura austenitica que hace afgsneee en los aceros Hadfield de alto
manganeso y alto carbono, y la cual, en los acB/ék°, tiene una reducida energia de falla de
apilamiento (EFA) —es de unos 20 m3mlo cual facilita la formacién de maclas durafate
deformacion. Esto porque la accion de maclado aduge Unicamente cuando la EFA esté entre
12 y 35 mJ/rh, si es menor se formara martensitasi es mayor el mecanismo de deformacién
serda el deslizamiento de dislocaciones.

Asi, cuando el material se deforma las maclas esdet tamafio de grano efectivo, se acorta la

distancia de deslizamiento de las dislocaciones greduce una especie de efecto dinamico de
Hall — Petch, figura 32.

Fuente de dislocaciones

Macla

Trayectoria media libre de la dislocacion

Figura 32. El maclado produce un efecto dindmico de Hall €fP§t58].

38



Revista Colombiana de Materiales, No. 7, pp 1-60

Los aceros de plasticidad inducida por maclado @WwLeron inventados en 2004 por el
profesor Georg Foremmeyer, Jefe del Departamentdedaologia de Materiales del Instituto
Max Planck para la Investigacion del Hierro, MPiignen gran ductilidad y absorben la energia
en el caso de una colisién del vehiculo en quetieay al mismo tiempo que mantienen su
estabilidad y resistencia para proteger la cabielk pdsajero. Los aceros TWIP contienen
alrededor de 20% de Mn y pequefias cantidades dermgraluminio y silicio y se pueden
deformar hasta 90%.

Los aceros con 17 a 20% Mn son completamente dtistsny no magnéticos, y no
experimentan ninguna transformacién de fase, poefjeentenido de Mn y la presencia de Al
inhiben la transformacién a martensitaLas maclas mecanicas causan un gran endureaimient
durante la deformacion, evitando la formacion deuetlamientos bajo carga de traccion y
proporcionan al material una alta resistencia. é&xqserimentos iniciales con los TWIP llevaron
la resistencia ultima hasta 600 MPa con alargamsetie 90%.

Estos aceros son populares en los automotoresadalsid capacidad de absorber energia, que es
el doble de la de un acero de alta resistencigueodbajo el impacto se deforman manteniendo la
ductilidad debido a que cada parte se alarga poinserendurece y entonces transmite el resto de
la energia de deformacién a las regiones vecinastgubién se deforman. Debido a esta
distribucién de la energia por toda la superfidee,energia del impacto se absorbe mas
eficientemente, lo que da a los pasajeros may@asunidades de sobrevivir un choque.

El maclado causa un marcado incremento en el eeetiicde endurecimiento por deformacion
(n) a medida que la microestructura del acero se tet® vez mas fina. Los aceros TWIP de alto
manganeso combinan una resistencia extremadaniemssla y una muy buena ductilidad pues
los limites de macla recientemente formados actiano limites de grano en términos del
fortalecimiento del material. El coeficiente de erstimiento n aumenta hasta 0.4 a
deformaciones de 30% y permanece constante hasfangamiento total del 50%.

Lo adecuado de este material para los procesosadafattura actuales usados con otros aceros,
incluyendo la colada continua, la laminacion y mnsado y también su buena soldabilidad son
algunas de las ventajas. Pueden haber dificult&&lmscas menores durante la produccion
metalurgica de los aceros TWIP: una porcién delase puede perder durante la fusion debido a
que la presion de vapor del manganeso es mas alepatdo esto se compensa afadiendo
cantidades mayorés®

En un trabajo para la Comision Europea de Investigaen Carbon y Acero, A. Ferraiuolo et

al,’" investigaron los 5 aceros que se muestran ebla 2 y encontraron que sélo los TWIP 2
y TWIP 3 se comportaron como se esperaba, es datiel endurecimiento asociado con una
profusa deformacion por maclado.

Las variantes con menos manganeso y carbono (TWIR1P4, TWIP5) requieren ajustar la
composicion para balancear la EFA y evitar la faida de segundas fases (ferrita o fases
martensiticas inducidas por la deformacién). Lasiltados de esta investigacion mostraron las
potencialidades de los aceros TWIP, por sus exissepropiedades bajo tension, buena
soldabilidad y habilidad para el galvanizado, qos hace muy atractivos para la industria
automotriz. Pero sefialaron dos fendmenos impodatdesusceptibilidad a la fragilidad por
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hidrogeno y la descarburacion superficial del flei@s cuestiones que implican el control de las
atmosferas de procesamientb.

Tabla 2. Los acerosinvestigados [157].

TWIP . P S
TIPO Fe Nb Al C N Si Mn lopm]  [ppm]
1 Bal - 3.020 0.01 0.0015 3.00 21.30 50 90
2 Bal - 0.012 0.59 0.0040 0.22 22.30 50 24
3 Bal 0.019 0.010 0.60 0.0040 0.20 17.80 60 23
4 Bal - 1.540 0.29 0.0060 0.21 16.40 70 93
5 Bal - 0.011 0.23 0.20 0.20 21.00 50 20

A su vez Torabinejad y colaboradofé$estudiaron un acero Fe — 29.5Mn — 5.1Al — 0.06@C —
6Si para estudiar el efecto de la temperaturaedecido sobre el material laminado. Sus
resultados se resumen en la figura 33.

La microestructura era duplex y se cree que ladordm particulas finas de §& dentro de los
granos de ferrita es la responsable de la may@zdule estas regiones en comparacion con el
area austenitica. La microestructura de la auatéleitormada en frio consiste en muchas maclas
de deformacién, que aumentan con ésta.

La drastica caida en la tension de cedencia ctbengpo de recocido, como se ve en la figura 32,
se atribuye a la amplia recuperacién al principb mroceso de recocido. A su vez los valores
relativamente constantes de la tension de cedatespués de cierto tiempo de recocido es
consecuencia de la dispersion de placas de aastamitmorfologia de Widmanstatten dentro de
los granos de ferrita que aparecen en el recocido.
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Figura 33. Variacion de la tensiéon de cedencia en compresiariaduracion del recocido de un
acero Fe — 29.5Mn - 5.1Al - 0.06 C — 0. 6Si lamindd9].
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Asi pues, como se ha visto, el cromo y el niquehae utilizado para dar resistencia a la
oxidacion de estos materiales, pero en los acerdmj@d densidad el silicio cumple ademas otras
funciones. Se sabe que el acero ferritico de dajaidad pierde ductilidad cuando el aluminio
va pasando de 6 -7 % en peso, debido a la preggpitale carbura, que proporciona sitios para
el agrietamiento durante la deformact6h®*Para evitar este deterioro de la ductilidad essgue
reduce el contenido de aluminio para suprimir ebege « y mantener la densidad usando
elementos como el silicio.

Y. U. Heo et d? estudiaron el efecto del silicio, comparando flas aleaciones de la tabla 3.

Tabla 3. Composicion quimica (% en peso) de las aleacionesiigadas por Y. U. Heo &t

[162]
Aleacion C Mn Si Al
A 0.23 8.1 -- 5.3
B 0.20 8.4 1.0 5.6
C 0.24 8.1 1.3 5.3

La figura 34(a) muestra las curvas tension — dedoiém de ingenieria para las aleaciones
estudiadas. Se ve que el alargamiento total de&ian sin silicio, la A, es de mas del 15% y su
resistencia, supera 1 GPa, en tanto que en lai@eBcel alargamiento se reduce a 5% y es
despreciable en la C. Esto implica que se evitardgipitacion de carbure y asegura buena
ductilidad si el contenido de aluminio no pasa #& pero la adicion de silicio es dafiina para la
ductilidad de los aceros ferriticos de baja dembkidas figuras 34 (b) y 32(c) representan las
superficies de fractura de las probetas de traad#olas aleaciones B y C. Se puede ditinguir la
capa de ferrita marcada como 1 y la capa secunpi@biada de N(Si,Al)C, marcada como 2 en
la superficie de fractura de la figura 34(c). Pa® aleaciones B y C es dificil observar los
hoyuelos caracteristicos de la fractura ductil.
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Figura 34.(a) Curvas tension — deformacion de las aleeéa tabla 3, (b) superfiie de
fractura de la aleacién B y (c) superficie de fnagtde la aleacion C [162].

41



Las Posibilidades de Un Nuevo Acero Fe — Mn — &i— Asdrubal Viadéa Giraldo

Aln con algunas controversias sobre el efecto itielosen la solucion sélid&®® *** el silicio
hasta 2% no tendria mala influencia en términosl@ropiedades en traccion. Sin embargo, en
este caso, se ve que la adicion de 1% de silicitbizael carburo de cementita a(®i,Al)C.
Esto sugiere que la precipitacion del carbugfVJAI)C es dafiino para la ductilidad y se hace
peor cuando el Si aumenta a 2%. Se anot6 que &dmsferrita en la aleacion C muestra fractura
por clivaje y la dureza de esas capas de ferridee®1, 272 y 413 Vickers para las aleaciones
A, B y C respectivamente. El aumento de durezalepuditos para la aleaciéon B, que equivale
mas o menos a 100 MPa en resistencia a la cedesc@nsistente con el endurecimiento por
solucién debido al silicio, data que 1% en pesd@daumenta la resistencia en 83 MPEI
drastico aumento en dureza de la aleaciéon C irglieala fina fase ordenada (e, Mn}(Al,

Si) endurece significativamente la ferrita, lo queede causar fragilidad. Se ha reportado que la
deformacion plastica de las fases PERAI®® y FeSit®’ dificultan la precipitacion de la fase
ordenada en un plano cristalografico especificdadmatriz de ferrita e inducen fractura por
clivaje con poco alargamiento.

En resumen, la formacién de carbutaque es notoria por la pérdida de ductilidad enaoeros
ferriticos de baja densidad se puede suprimir mémndo el aluminio en 5%. Sin embargo, el
uso de silicio no es deseable porque cambia la mgmepor My(Si,Al)C y promueve la
formacion de la fase ordenada (Fe, M), Si) DOs en los granos de ferrita comprometiendo la
ductilidad.

En resumen, el balance de la composicion en lomsdee Mn Al X es un asunto critico y
todavia requiere mucha investigacion.

5 LOS ACEROS Fe —Mn — Al —Ni

Se ha visto pues que para la industria automotairas es importante lograr aceros resistentes,
duactiles y livianos, condiciones que no son facdesequilibrar, cobmo al aumentar el Al en las
aleaciones Fe — Mn - Al - C baja la densidado [ se pasa un cierto porcentaje, aparecen
compuestos fragiles que perjudican la ductilidad.

Se ha visto que las propiedades mecanicas estéarfgate influidas por la EFA en los aceros
completamente austeniticos (con Mn > 15% y al €@-6in embargo. Cuando el contenido de
Al es mayor, las propiedades mecanicas tambiém esiatroladas por las precipitacion de
carburok. Aun cuando se enfria rapido en agua desde laiéalsgdlida, los carburasse pueden
precipitar siempre que haya contenidos mayores W&ICAdemas en todo tipo de enfriamiento
continuo se pueden precipitar carbukog es critico poder controlar esf3. Entre los métodos
utilizados esta utilizar elementos estabilizadem@so el titanic->

También en los aceros ferriticos, como uno cor B886 C - 0.10 Mn - 8.15% Al - < 0.1% (Ti

+ Nb + V), aunque son de elevada EFA, se presabantipos de recristalizacion dinamica
durante la deformacion en caliente. A temperatlezada y elevada tasa de deformacién, ocurre
recristalizacion dinamica discontinua, mientras quéa temperatura y la tasa son menores la
recristalizacion es dinamica contintia.
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Asi mismo en aceros con microestructura dupkex+(y) que contenian 5% Al y distintas
cantidades de Mn se ha estudiado la cantidad pikd#al de la austenita metaestable. Recocidos
a 900° C mostraron una transformacion martensitidacida plasticamente, la cual dio una
resistencia superior a 900 MPa y un alargamientomds del 50%. Se observdé que la
transformacion martensitica empezaba en sitioudieacion pre existentes como los limites de
grano y de fase. La temperatura Ms y el tamafioraleogde la austenita afectan fuertemente su
estabilidad en los aceros de baja densidad cdft Al

Es decir en todos estos materiales no solo la csitipa, sino las condiciones de procesamiento
son fundamentaléeg?

Con todo lo anterior en mente S.- H. Kim, H. KinNy J. Kim!"® del Graduate Institute of
Ferrous Technology, Pohang, Corea del Sur, propamemacero donde, en vez de evitar el
carburox, utilizan activamente el compuesto intermetaliédgil B2 modificando su morfologia
en la matriz del acero. En una aleacion con Fe—18¥%80Mn—0.8%C-5%Ni, porque el Ni es
uno de los mas fuertes promotores del compuested8®gra su dispersion como una segunda
fase en la matriz austenitica, de la misma maneedayfragil martensita se dispersa en la matriz
ferritica de los aceros bifasicds® *"°

Como anotan los autores, un método comun pardbdistuniformemente las particulas finas en
una matriz, es hacer uso de sitios de nucleacignattivos para inducir su precipitacion. En este
caso los sitios de nucleacion para el B2 duranteadcido del fleje laminado fueron (1) los
limites de grano o bordes de recristalizacion dedastales de austenita y (2) las bandas de
cizallamiento producidas por la deformacion, que somunes en los aceros de baja densidad
laminados-"® ~*"°Para expandir el dominio de estabilidad de B2egmmima de la temperatura de
recristalizacion (normalmente 800 — 900° C) dauktenita deformada, y como ya dijo, se afiadio
5% de Ni. De acuerdo con los autores la adicioNidd acero de baja densidad puede parecer en
conflicto con lo que se conoce sobre el disefidetcmnes férreas; pues el Ni se ha considerado
simplemente un estabilizador de la austenita, cehwarbono y no se le ha considerado mucho
en el disefio de aceros de baja densidad, prinagméénporque no es critico en la determinacion
de la densidad de las aleaciones férreas.

El mencionado acero fue procesado de la siguieateera: se fundié en un horno de induccién
bajo atmosfera protectora de argon y se vacio elingate de unos 40 Kg de 30x8x24 cm. Se
homogenizé a 1150° C durante 2 horas y se lamirgakente a flejes de 3 mm de espesor, que
luego se laminaron en frio hasta un espesor fiedl chm. Luego se recocieron a 870 — 900° C
durante 2 — 60 minutos y se enfriaron rdpidamemiggeia hasta 25° C a una tasa de 30° C/s.

El acero asi tratado se comparé con los matei@esferencia que aparecen en la tabla 4.

Las figuras 35a y 35b muestran las imagenes SEMestie acero HSSS, comparando las
microestructuras de las laminas en estado de lamiea frio y de recocido, respectivamente. La
primera consiste en una matriz austenitica y bafratgas de B2 paralelas a la direccion de
laminacion, figura 35a, pero la microestructura lo@nacentuadamente después de 15 minutos de
recocido a 900° C, pues se precipitan particuresfde B2 entre las bandas largas de B2 en la
matriz del acero, figura 35b. El B2 en la lamineo@da tiene tres morfologias diferentes, que
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comprenden bandas alargadas retenidas, tipo Icylas finas de 300 — 1000 nm (tipo 2) y
particulas mas finas de tamafio entre 50 y 300 ipa3(t

Tabla 4. Composicion quimica del acero investigado (HSSIB§ ynateriales de referencia.

[173].
Material Fe C S _Mn Al Ti__Nb VvV _C N B
HSSS  Bal 086 002 161 96 0042 0004- - 49 -
PHS Bal 022 024 12 - 0040 - - 02 - 00022
TiGA4Y 012 001 - - 61 Ba - 39 - - i
TRIPLEX| Bal 1.80 - 200 11 - . - 5 .
TRIPLEXII Bal 1.00 - 280 12 - S i

HSSS: acero de alta resistencia especifica; PH$o @ndurecible por prensado

La imagen STEM de la figura 35¢c muestra claramkentiferencia de tamafio entre las particulas
tipo 2 y tipo 3. A su vez la figura 35c muestrgpatron de difraccion del area seleccionada de
una particula de B2. La particion de cada elementoe B2 y la austenita se ilustra en la figura
33d, que muestras los perfiles de composicion tmxgapor EDS para Fe, Al y Ni y la
macrodureza de la intercara entre B2 y la austécjteEl Al y el Ni estan enriquecidos en B2
mientras el contenido de Mn es mayor en la austéajt La figura 35e ilustra esquematicamente
el mecanismo de los precipitados tipo 2 y 3 de 82l metal deformado en frio se calienta a
temperatura suficientemente elevada, se formanogréibres de deformacion. Debido a la
naturaleza no homogénea de la deformacion en édaefica, la cinética de la recristalizacion de
las areas microscopicas pueden ser muy diferentisraatriz del acero. Si la recristalizacion es
rapida los precipitados de B2 se forman en logdsmle grano o en los bordes de los cristales de
austenita para dar la microstructura tipo 2. Siseoprecipitan sobre las bandas de cizallamiento
en los granos gruesos no recristalizados, dandstiactura tipo 3.

Por otro lado, en la figura 36 se comparan lasipdagles a la tension del acero en estudio
(HSSS) con las de aleaciones de elevada tensi@tiésp como las de la tabla 4. En la figura
36a las curvas del acero HSSS muestran una graitidhuty gran capacidad de endurecimiento
aun a niveles muy elevados de resistencia, supsr&ol GPa.

La figura 36b muestra la relacion entre la resigtenltima especifica y el alargamiento hasta
fractura. El acero HSSS muestra una combinacioapexenal de resistencia Ultima especifica y
alargamiento, comparado con las otras aleacionekedada resistencia especifica.

La figura 36c muestra la relacion entre la resigtera la cedencia especifica (resistencia
/densidad) versus el aumento en tenacidad compemsada densidad durante el alargamiento
uniforme. La expresion (R.ult — R. ced)xAl. Un. m@mponde al aumento de la tenacidad
especifica debida al endurecimiento por deforma@énla etapa de deformacion plastica
uniforme, es decir la parte uniforme del alargatademtes de que aparezca la estriccion después
de la cedencia. Debido a su gran capacidad de eciduento, el hacer HSSS exhibe una
Een%cidad especifica elevada aun a tensiones daaadespecificas superiores a 150 MPa/g
cm’.
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Figura 35. Precipitacion de las particulas de B2 durantecelgiedo del acero de elevada
resistencia especifica Fe—10%Al-15%Mn—-0.8%C-5%Nlipeso), laminado en frio. a.
Microestructura en estado deformado constituiddauoratriz de austenita (c) y bandas alargadas
de B2: RD = direccion de laminacion; ND, direcci@rmal. B. microestructura recocida con
precipitados finos de B2 entre las bandas reterddeB2 en la matriz de austenita. c. Imagen
STEM del acero recocido donde se ven las morfosoggaB2. Inseto: patron de difraccion de un
area seleccionada de precipitado de B2. D. Padiids aleantes entre B2 y la austenita. e.
Esquemas del mecanismo de formacién de los pradgstde B2 tipo 2 y 3 [173].
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Figura 36. Propiedades mecanicas del acero HSSS comparadissatmnlas aleaciones de
referencia. a. curva tension deformacion; b. Resisa Ultima especifica vs alargamiento hasta
ruptura (AA2000 es una aleacion comercial de aliojiic. Resistencia especifica a la cedencia

vs. tenacidad compensada con la densidad duradégdemacion uniforme [173].

Por otro lado, las imagenes de la figura 37 mues&anteraccion de las dislocaciones con las
particulas de B2 en un acero HSSS que se deformdaprente 0.5%. Las dislocaciones se
apilan, figura 37a, o se curvan, figura 37b, eninfarcara. Es claro que las particulas de B2 no
son cizallables por las dislocaciones que se @eslizsto es lo que produce la elevada capacidad
de endurecimiento por deformacion, que lleva alade#o de estos aceros de ultra alta
resistencia especifica.

Figura 37.Imagenes STEM del acero HSSS luego de alargar @éftle se la interaccion de las

dislocaciones con las particulas de B2, se obsamaturaleza no cizallable de las particulas. b.

Apilamiento de las dislocaciones en la intercargyBas dislocaciones se curvan en la intercara
B2/ [173].

Como sefalan los autores de este trabajo, estazd@d trazan una nueva ruta para el desarrollo
de aceros livianos resistentes y ductiles. Persadéanscribié sélo una investigacion reciente y
todo eso hay que replicarlo, comprobarlo y mejorarites de llevar esos aceros a la produccion.
Asi que las posibilidades para el estudio son tiéidas.
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6 CONCLUSION

Se hizo un breve recorrido por las aleaciones ¢ y los aceros Fe — Mn — Al, como un
preambulo para contextualizar el desarrollo det@EtSSS con Fe — Mn — Al — Ni, desarrollado
por los coreanos Kim, y sus grandes posibilida8es.embargo, se vio que tanto este material
como las otras aleaciones, descritas inicialmestgieren mucha investigacion y desarrollo y
ese es el llamado que se hace a nuestros investgadoorque es un tema promisorio y
trabajable.
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