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Se investig6 el efecto del boro sobre la microestructura, propiedades mecanicas y
resistencia al desgaste por abrasion del sistema Feso-x Mn3oCo10CrioBx con x = 0, 3, 5y 10
% atomico, denominadas como Alloy/LCA-Bo, Alloy/LCA-B3, Alloy/LCA-B5 y
Alloy/LCA-B10, respectivamente, las cuales fueron preparadas mediante fusiéon por arco
(Arc-Melting-Alloy) y revestimiento laser (Laser Cladding-LCA). Los resultados de los
revestimientos preparadas por Laser Cladding mostraron que el recubrimiento LCA-Bo
es una aleaciéon de alta entropia que exhibe una morfologia dendritica compuesta
principalmente por una fase hcp en solucion sélida. Los depositos LCA-B3, LCA-B5 y LCA-
B10 formaron una matriz de fases fcc y hep de solucion sélida (D-SS) y una fase eutéctica
en las regiones interdendriticas con boruros de tipo M=B (M = Cr, Fe) cuyo contenido
aumento con la adicidon de boro. Las propiedades mecanicas y la resistencia al desgaste de
estas aleaciones se ven fuertemente afectadas por el contenido de boro. Se encontr6 que
cuando la concentraciéon de boro aument6 de 0 a 5.31 % atomico, la dureza del material
increment6 de 291 HV a 445 HV; asi, el recubrimiento LCA-B10 present6 la mayor dureza.
Igualmente, el depdsito LCA-B10 exhibi6 un aumento del 16% en la resistencia mecanica
al ser comparado con el revestimiento LCA-Bo, a expensas de una reduccion sustancial en
la ductilidad, ello debido a la presencia de boruros embebidos interdendriticamente a
nivel microestructural. De manera similar, esta aleacion multicomponente mostr6 un
comportamiento mejorado contra el desgaste, como consecuencia del aumento en el
contenido de la fase de boruros. Microcorte, microarado y formacion de cuna fueron los
micromecanismos de desgaste asociados con las pérdidas de material después de la
prueba de abrasion. Interesantes similitudes se observaron a nivel microestructural y
propiedades mecanicas (solamente dureza) cuando estas aleaciones fueron producidas
por Arc-Melting. Sin embargo, la composiciéon quimica de los recubrimientos presento
una variabilidad mayor en el proceso de Laser Cladding que en el de Arc-Melting,
probablemente como consecuencia de una disminucién en el tamafo de particula de los
polvos previamente acondicionados por aleamiento mecanico, ocasionando que estos
fueran mas propensos a absorber mayor energia del laser. Finalmente, en relacion con lo
establecido en este estudio, la aleacion Fes;.o4Mn41.5C07.73Crs.35Bs.31 (% at.) podria ser
considerada como un material con potenciales aplicaciones en ingenieria de superficies.



ABSTRACT

Boron effect on the microstructure, mechanical properties and wear resistance of Feso-
xMn30C010Cri0Bx with x = 0, 0.02, 0.13 and 1.1 wt. %, the LCA-Bo, LCA-B3, LCA-B5 and
LCA-B10 multi-component alloys by Laser Cladding were investigated. LCA-Bo is a high
entropy alloy which exhibits a dendritic morphology mainly composed by an hcp phase
solid solution. LCA-B3, LCA-B5 and LCA-B10 formed a dual-phase solid solution (D-SS)
matrix and an eutectic phase in interdendritic regions with M2B-type borides (M = Cr, Fe)
whose content increased with the addition of B. Mechanical properties and wear
resistance of these alloys are strongly affected by the boron content. It was found that
when boron concentration increased from o wt. %. to 1.1 wt. % the microhardness of the
material was increased from 291 HV to 445 HV. Therefore, the highest hardness was found
to LCA-B10. Likewise, LCA-B10 exhibited an increase of 16% on mechanical strength
when is compared to the LCA-Bo coating at the expense of a substantial reduction in
ductility owing to the presence of borides phase embedded into interdendritic regions.
Similarly, this multi-component alloy shown improved behavior against wear as a
consequence of the increase of volume fraction of borides. Micro-cutting, micro-ploughing
and wedge formation were the wear micro-mechanisms associated to the material losses
after abrasion test. Interesting similarities were observed at the microstructural level and
mechanical properties (only microhardness) of the alloys produced by both technologies.
However, the chemical composition of the coatings was very sensitive to the Laser
Cladding process probably as a result of the particle size of the powders used.
Interestingly, similarities were observed at the microstructural level and mechanical
properties (only microhardness) of the alloys produced by Arc-Melting and Laser
Cladding methods. However, the chemical composition of the coatings was very variable
in the Laser Cladding process when is compared to the Arc-Melting, probably as a result
of the particle size of the powders wused. Finally, non-equiatomic
Fe36.18Mn42.02C08.02Crs.28Bs.40 (% at.) alloy could be considered as a material for potential
surface engineering applications.
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INTRODUCCION

Las aleaciones multicomponentes o de alta entropia son considerados hoy en dia
como una nueva clase de materiales con atractivas caracteristicas debido a la
estrecha relacion entre microestructura, propiedades y desempefio. Un amplio rango
de propiedades fisicas, quimicas y funcionales han sido estudiadas en la basqueda
de materiales con excepcionales propiedades para aplicaciones a nivel de ingenieria
estructural o de superficies.

De esta manera, la aleacién de alta entropia basada en Fe, Mn, Co y Cr ha
mostrado una excelente combinacion de resistencia mecanica y ductilidad como
resultado de maultiples mecanismos de endurecimiento. La adiciéon de elementos
intersticiales tales como carbono a esta aleacion, gener6 un material con
excepcionales propiedades mecanicas. Por consiguiente, las aleaciones de alta
entropia con adiciones de boro podrian brindar una soluciéon en aplicaciones
industriales donde el deterioro de equipos o partes de maquinaria es debido a los
fenémenos de desgaste. Es importante resaltar que los problemas asociados con la
deformacion plastica severa, formacion y propagacion de grietas, tipicos en desgaste
de materiales a nivel superficial, podrian ser controlados teniendo una fase dura de
boruros embebidos en una matriz mas resistente y tenaz. Asi, la idea de adicionar
boro a la aleacion multicomponente FesoMn30Co010Crio tendra un efecto beneficioso
sobre la resistencia al desgaste abrasivo de este material el cual ha motivado la
realizacion de este proyecto.

Actualmente, el proceso de revestimiento por laser (Laser Cladding) es uno de los
métodos mas importantes usados en el campo de la ingenieria de superficies. La alta
densidad de energia, versatilidad y selectividad proporcionada por esta tecnologia
permite producir recubrimientos de alta calidad y desempefio. Por ende, el
revestimiento por laser es un método atractivo en la fabricacion de aleaciones
multicomponentes con una composicion de fases deseada, abriendo un nuevo
horizonte en el disefio y fabricacién de recubrimientos conteniendo boro.

Este proyecto de tesis se encuentra dividido en dos partes. En la primera parte
del trabajo, se investigd y discuti6é el efecto del boro sobre la microestructura y
microdureza de la aleacion multicomponente Feso-xMn30Co10CrioBx (x = 0, 3, 5y
10%-at.) preparada mediante fusion por arco (Arc-Melting), como punto de partida
en la obtencion de este material por uno de los métodos mas usados en la fabricacién
de aleaciones de alta entropia y, ademas por ser una técnica mas versatil.

En la segunda parte de la tesis doctoral, se estudi6 a través de varios
experimentos y técnicas de caracterizacion el efecto del boro sobre la
microestructura, las propiedades mecénicas (resistencia mecanica, ductilidad y
dureza) y resistencia al desgaste por abrasion de recubrimientos basados en la
aleacion multicomponente Feso-xMn3zoCo10CrioBx (x = 0, 3, 5 y 10%-at.) preparada
por revestimiento laser (Laser Cladding).
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CAPITULO 1
ALEACIONES DE ALTA ENTROPIA (HEAs)

Las investigaciones y el concepto de aleaciones de alta entropia (HEAs, por su
sigla en inglés) se iniciaron en 1981 con los estudios realizados por el cientifico Brian
Cantor en la aleacion FeMnNiCoCr. En esta, él observé que la relaciéon equimolar de
los 5 elementos origin un material con microestructura fcc simple en solucién sélida
[1]. Sin embargo, no fue hasta el afio 2004 que las HEA tuvieron su impacto en la
ciencia e ingeniera de nuevos materiales con las investigaciones realizadas por Yeh
et al. [2] en donde la alta resistencia a la oxidacion y resistencia al desgaste de los
sistemas AlSiTiCrFeCoNiMoos y AlSiTiCrFeNiMoos, producidos por rociado
térmico (thermal spray), permiti6 establecer que este tipo de aleaciones presentarian
propiedades excepcionales, por ejemplo, alta dureza y resistencia mecanica. En este
contexto, el alto desempeno que han mostrado estas nuevas aleaciones generan
nuevas expectativas en el reemplazo de materiales convencionales debido
principalmente al efecto que tiene el aumento de la entropia configuracional sobre
la estabilidad termodindmica de las fases y la reduccion de la difusiéon atémica en la
estructura de soluciéon solida, lo que supone muchos atributos tales como alta
resistencia mecanica, resistencia a la fatiga, al desgaste, excelente ductilidad, buenas
propiedades a altas y bajas temperaturas, entre otras propiedades interesantes [3—

5.
1.1. Definicion y parametros termodinamicos de las HEAs

A diferencia de las aleaciones convencionales en las cuales las propiedades del
material dependen predominantemente del elemento en mayor proporcion, las
propiedades de las aleaciones de alta entropia dependen de las caracteristicas
fisicoquimicas de todos los elementos que la componen. Esto fue definido por Yeh
et al. [6], quien establecié que un gran nimero de HEAs podrian ser formadas a
partir de no menos de cinco elementos en relaciones equimolares o cercanamente
equimolares, con concentraciones entre el 5% y 35% atomico. De acuerdo con el
nimero minimo de elementos bajo el cual se consideran estos materiales, si por
ejemplo fueran tomados trece elementos arbitrarios de la tabla periddica, un total de
7099 sistemas o combinaciones de aleaciones podrian ser obtenidos entre cinco y
trece elementos.

En este contexto, las caracteristicas excepcionales de las HEAs se concentran en
la capacidad para formar estructuras en solucién solida debido a un efecto de alta
entropia. Entonces, la entropia de los elementos que componen este tipo de
materiales estabilizard una microestructura en una fase en solucidon solida
densamente empaquetadas (fcc, bcc o hep), o estructuras de fases dual de dos de
estas fases en solucion sélida. Adicionalmente, las aleaciones de alta entropia pueden
también poseer microestructuras de compuestos intermedios de naturaleza fragil
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que de acuerdo con sus caracteristicas podrian ser beneficiosas para el sistema de
aleacion [7].

En este sentido, la entropia configuracional (desde el punto de la termodinamica
estadistica) de un sistema viene dada por la ecuacién de Boltzmann, en la cual se
establece:

ASconfig. = kplnw Ecuacion (1)

donde, ks es la constante de Boltzmann, n es el nimero de moles y w es el nimero
de maneras en la cual la energia puede ser mezclada o compartida entre particulas.
Por otro lado, para un sistema de n componentes mezclados en soluciéon solida, en
el cual el enésimo elemento tiene una fraccion molar Xi, la entropia configuracional
ideal por mol viene dada por la ecuacion

ASconfig. = —R Xizq XiInX; Ecuacion (2)

donde R es la constante universal de los gases y Xi es la fraccion molar del enésimo
elemento contenido en el sistema de aleacion [8].

Se entiende entonces por efecto de alta entropia la tendencia del material a
formar el estado de mezcla mas estable debido principalmente a las multiples
energias de enlace entre atomos distintos dentro de la aleacién[9,10]. Esto indica
que la entropia aumentara cuando el nimero de elementos incremente y este puede
variar en funcion de la concentracion de los elementos que constituyen el sistema.

De acuerdo con lo anterior, estas aleaciones pueden ser clasificadas en tres
categorias: (i) aleaciones de baja entropia (LEAs) donde son destacadas las
aleaciones convencionales con uno o dos elementos principales, (ii) las aleaciones de
mediana entropia (MEAs) donde la entropia configuracional varia entre 1R y 1.5R (R
es la constante de los gases) y, por ultimo, aleaciones que contienen una entropia
configuracional superior a 1.5R denominadas HEAs. La figura 1.1 muestra la
clasificacion general de las aleaciones basadas en la entropia configuracional.

Aleaciones de alta entropia

Aleaciones de media

Aleaciones de baja
entropia

AS.<R

AS .2 1.5R

conf

Figura 1.1. Clasificacion de los tipos de aleaciones usadas a nivel mundial en
funcion de su entropia configuracional, adaptada de [6,8].
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Adicionalmente, las caracteristicas y propiedades especiales encontradas en este
tipo de materiales son fuertemente influenciadas por cuatro factores: (i) el efecto de
la alta entropia, (ii) la cinética de los mecanismos de difusidén que contribuyen a las
transformaciones de fase, (iii) el efecto de la alta distorsion en la red cristalina, y (iv)
un conjunto de efectos que se relaciona con las interacciones entre atomos vecinos.

El primer efecto se relaciona con la capacidad que tienen las HEA de formar una
fase de solucion so6lida en funcién de la segunda ley de la termodinamica, donde un
aumento en la entropia del sistema disminuird la energia libre favoreciendo la
formacion de esta fase, basicamente, por la competencia de estados entre las fases
elementales, compuestos intermetéalicos y las fases de solucion sélida. Sin embargo,
para poder predecir de una mejor manera el tipo de fase en la aleacién se incluyen el
efecto de la diferencia de radio atémico, la entalpia y entropia de mezcla de la HEA
[11—14].

Con relacion al segundo efecto, dado que las transformaciones de fase requieren
de la difusiéon de diferentes 4tomos mediante el mecanismo de vacancias, una
difusion lenta estara asociada a una baja energia potencial de red que impedira el
transporte de atomos en la matriz. Entonces, posibles fluctuaciones en energia
potencial pueden existir a medida que se desplaza un &tomo de un punto a otro punto
vecino [15]. Este fendmeno de difusion lenta es de gran importancia debido a que se
puede producir precipitados finos, incrementar la temperatura de recristalizacion,
impedir el crecimiento de grano, aumentar la resistencia al creep, entre otros [16—
18]. Por otra parte, la distorsion de la red cristalina, debido al efecto de matriz
multicomponente, genera una severa distorsion de la red cristalina en comparaciéon
a las aleaciones convencionales lo que afecta las propiedades mecanicas, eléctricas y
térmicas de la HEA debido a la falta de simetria en los enlaces [15,19].

En esta direccion, para predecir de una mejor manera el tipo de fase presente en
una aleacion, se consideran diversas definiciones termodinamicas como, la entalpia
y entropia de mezcla de la HEA, y pardmetros empiricos como, la diferencia de radio
atomico, la concentracion de electrones de valencia, entre otros. [11-14]

Especificamente, se tiene que las transformaciones de fase son controladas
termodinamicamente por el cambio en energia libre de Gibbs de mezcla (AGmix),
que relaciona la entalpia (AHmix) y la entropia (ASmix) de mezcla del sistema como
se muestra en la ecuacion (2):

AGmix = AHpix — TASpix Ecuacion (3)

En ésta, un aumento en la entropia, ASmix, en conjunto con la entalpia AHmix,
reducira la energia libre de Gibbs de la fase en solucion sélida y determinara la
seleccion de fase de la HEA [20]. Dicha entalpia de mezcla es definida como [13]:

AHpiy = XiL1 1274 AHJEF X X; Ecuacion (4)
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donde AHY* es la entalpia de mezcla para un sistema binario equimolar AB en el
estado liquido o aleatorio, mientras que xi y xj representan la concentracion
molardel i-ésimo y j-ésimo atomo presente en el material. La energia de interaccién
de los enlaces binarios AB son calculados de acuerdo con el modelo de Mediema [21].
Este modelo sugiere que en la energia de interaccion AHTY* contribuyen los enlaces
de atomos desapareados, la cual representan la mitad del total de los enlaces

disponibles [15].

Adicionalmente, el pardmetro omega, Q, permite calcular la relaciéon entre la
entropia y entalpia de mezcla, y se relaciona con la estabilidad de la solucion so6lida
de la aleacion de alta entropia. Este es definido como [7,13]:

T AS i L
Q=2om T = S (T Ecuacién (5)

donde (Tm)i es la temperatura de fusion del i-ésimo elemento y xi es la concentraciéon
molar del i-ésimo elemento en la aleacion.

Por otra parte, los parametros empiricos importantes en la formacion de fase de
estas aleaciones se relacionan con la diferencia de tamafo atémico de los elementos
que la componen. De acuerdo con la regla de Hume-Rothery se tienen dos factores
que son importantes en la formacién de fases de la HEA. El primero de ellos esta
relacionado con que la diferencia de radios atomicos no debe superar el 15%, y el
segundo factor igualmente importante tiene que ver con compatibilidad quimica
entre componentes (electronegatividad) que contribuyen en la formacion de otras
fases debido a la afinidad electrénica de los elementos, donde una gran diferencia en
la electronegatividad aumentard la probabilidad de formacién compuestos
complejos en vez de soluciones so6lidas [11].

Entonces, la diferencia de radio atdbmico se define como [22]:

6= \/Z? ¢;(1="i/)% 100 Ecuacion (6)
n

r = Zciri

L
donde ci es la concentracion, ri es el radio atébmico del i-ésimo elemento y r es el
radio atébmico promedio ponderado del sistema. Las predicciones realizadas por
Yang et al. [13], indican que un valor de este parametro inferior o igual a 6.6 sugiere
la formacion de una fase en solucion solida completamente desordenada [13,23].

En este contexto, se ha determinado que si Q2>1,1y 6<6.6% la formacion de fases
en solucién so6lida de las HEA esta ocurriendo [13,24]. La figura 1.2 muestra los
rangos en los que la solucion sdlida es factible de acuerdo con los valores de Q y §,
cuya zona estd marcada con la letra S [13]. No obstante, es importante mencionar
que Q [13], no considera la entalpia de formacion de las fases en solucién so6lida ni la
entalpia de las fases intermetalicas indicando que podrian presentarse algunos
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errores en la medicién de tales contribuciones usando este método [7]. En esta
direccion, es importante resaltar que tanto la AHmix y el termino TASmix no
compiten en la formacion de las fases presentes en la HEA, sino que mas bien
trabajan en conjunto para reducir la energia libre de Gibbs de la fase en solucion
solida [20].

) Solucién Sélida  (S)
@ Intermetélico (l)

A S+l
100

¥ Vidrios metélicos (B)

1 1

A 1 1 : 1 X A I
0123456 7 8 91011121314151617 18
3 (%)

1

Figura 1.2. Relacion entre los parametros 6 y Q para sistemas de aleaciones
multicomponente. (S) aleaciones que contienen solamente fases en solucion so6lida;
(I) aleaciones que contienen principalmente compuestos intermedios u otras fases
ordenadas; (S+I) indica que la aleacién formo tanto fases en solucién sb6lida como
intermetalicos y (B) vidrios metalicos masivos (BMGs) que contienen fases
amorfas, adaptada de [13,25].

Adicionalmente, la figura 1.3 muestra la entalpia de mezcla en funciéon de la
diferencia de radios atomicos de varios tipos de fases reportados en la literatura [11].
De la figura 1.3 se pueden apreciar algunas zonas marcadas que indican los
diferentes tipos de fases que se pueden formar en HEAs en comparaciéon con los
vidrios metalicos. La zona marcada con la letra S indica que solamente se formaran
fases en solucion solida desordenadas, como la diferencia de radios atébmicos es baja,
los &tomos de cada elemento seran facilmente sustituidos unos por otros y tendran
la misma probabilidad de ocupar los sitios de la red cristalina para formar fases en
solucion solida.

Por el contrario, la letra S’ muestra las zonas donde se formarian principalmente
fases soluciones so6lidas desordenadas, pero algunas aleaciones de alta entropia
precipitarian fases en soluciéon solida ordenadas. En este caso, se observa un
incremento en § y AHmix se vuelve relativamente mas negativo para provocar la
precipitacion de estas fases ordenadas. Aunque los vidrios metalicos masivos (Bulk
Metallic Glasses, por su sigla en inglés), se forman en un amplio rango de valores de
0, estos se forman en las zonas marcadas con las letras B1 (basados en Zr) y los B2
(basados en Mg y Cu); generalmente se forman a altos valores de § y entalpias de
mezcla mucho mas bajas. En la zona C existen las fases intermedias que dependeran
de la competencia entre 1a A Hmix y ASmix.
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Figura 1.3. Relacion entre § y AHmix para HEAs y BMGs. S: aleaciones que
contienen solamente una fase en solucion solida; S*: indica precipitacion de una
fase en solucion solida ordenada, ademas de solucion so6lida; C: indica precipitacion
de una fase intermedia o fase intermetalica; B: Formacion de vidrios metéalicos,
adaptada de [11].

La tabla 1.1 muestra un resumen de HEAs disefiadas con sus respectivos valores
de diferencia de radio atomico (8) y entalpia de mezcla (AHmix) que se relacionan
con la figura 1.3, cuyos resultados se ajustan a las reglas de formacién de solucion
solida para sistemas de aleaciones multi componentes [11]. De acuerdo con esta
tabla, las aleaciones CrFeCoNiAlCuo.25 (S1), VCuFeCoNi (S2), AlosCrFeCoNi (S3)
FeMnCoCrNi (D1) y Fe;Mn;CoCr (D2) se encuentran ubicadas dentro de la zonas S
y S’ cuyas estructuras estdn compuestas de fases en solucion soélida fec o bee,
mientras que las aleaciones Ti-CrCuFeCoNi (C1), ZrTiVCuNiBe (C2) y AITiVYZr
(C3), ubicadas en la zona C, contienen estructuras complejas compuestas de
maultiples intermetalicos.

Tabla 1.1. § y AHmix (kJ/mol) de las aleaciones multicomponente
CrFeCoNiAlCuo.25, VCuFeCoNi, Alo.sCrFeCoNi, Ti-CrCuFeCoNi, AlTiVYZr,
ZrTiVCuNiBe, FeMnCoCrNi y Fe;MnsCoCr, con sus respectivas estructuras
cristalinas [11,26].

Aleaciones CrFeCoNiAlCuy,; VCuFeCoNi Al):CrFeCoNi Ti,CrCuFeCoNi AITiVYZr ZrTiVCuNiBe FeMnCoCrNi Fe,Mn.CoCr

Marca S1 S2 2 (1 €2 €3 D1 D2

Delta 513 2.88 4.22 6.69 10.35 11.27 419 4.95
AHmix -9,94 -2,24 -9,09 -14 -14,88 -24,89 -4,16 -0,95
Estructura BCC FCC FCC Compuesto  Compuesto Compuesto FCC FCC
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Otro parametro empirico usado para la predicciéon de las HEAs, es la
concentracion de electrones de valencia (VEC, por su sigla en inglés). Este relaciona
el nimero de electrones de la ultima capa de valencia con la concentracién del
enésimo elemento. El VEC permite predecir los diferentes tipos de estructura que se
pueden formar en solucién sélida (fce y bee). De acuerdo con estudios reportados en
la literatura [27,28], si el VEC > 8,0 se favorece la formacion de la fase fcc, mientras
que si el VEC < 6,87 se favorece la formacion de una estructura de fase bee. Cuando
el VEC varia entre 6,87 y 8 se dice que pueden coexistir tanto la fase bec y fec en
solucion so6lida. Este parametro es definido como [22]:

VEC = X1 ¢;(VEC); Ecuacioén (7)

donde (VEC);y Ci son es el nimero de electrones de valencia y la concentracion del
i-ésimo elemento que compone la aleacion multicomponente respectivamente.

Recientemente, se implementé un método para la prediccion en la formacién y
estabilidad de las fases formadas en aleaciones de alta entropia. Esta herramienta ha
servido de estrategia y desarrollo de materiales excepcionales a nivel de ingenieria
como los son las aleaciones de alta entropia o multicomponente. Ademas de los
parametros mencionados anteriormente, King et al. [7], introdujo una nueva
metodologia para predecir si una HEA puede formar una fase en solucién sélida,
utilizando el modelo de Mediema y la teoria funcional de densidad (DFT por su sigla
en inglés) [29,30]. En este enfoque, se calcula la maxima magnitud de la entalpia de
mezcla (AHmax) para la formacion de compuestos intermetalicos y/6 multifases
usando un paquete de simulacion desarrollados por los King et al. [7,31].

El parametro phi (®)es definido entonces usando la siguiente ecuacion:

AG .,
b =—=- Ecuacion (8)
_lAGmax|

donde AGss es el cambio de energia libre de Gibbs para la formacion de fases en
solucién sdlida desordenadas y AGmax es la posible energia libre de Gibbs mas baja
(relacionada a compuestos intermetalicos) o la mas alta (fases segregadas) derivada
de la formacién de los pares atdmicos de los elementos que constituyen el sistema de
aleacion. Este parametro es muy importante debido a que la energia libre de Gibbs
(AG) es crucial para estudio de los fen6menos de transformaciones de fase en HEAs

[13].

Para valores de @ > 1 se espera la formaciéon de una fase en soluciéon solida,
estable a la temperatura de fusién en el sistema multicomponente. Por ejemplo, en
la aleacion AlxCoCrFeNi cuando 0 < x < 0.375,x en fracciéon molar, el valor de @ fue
de 1.16 y se obtuvo experimentalmente una fase fcc en solucidon soélida [32]. Sin
embargo, si el valor de @ es menor que la unidad o negativo, indica que una fase en
solucion solida no es termodindmicamente estable debido una entalpia de formacion
positiva. Es decir, hay tendencia a segregar. Por ejemplo, en el sistema
multicomponente AICoCrCuFe el valor de @ fue de 0.55 [33]. De acuerdo con los

8
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resultados experimentales, una fase fcc rica en Cu fue segregada. En la aleacion
AlxCoCrFeNi (® = 0.36) con concentraciones de Al fue superiores a 0.375 fraccion
molar, una fase Al-Ni fue formada. En este caso, durante el proceso de solidificacion
de la aleaci6on una descomposicion espinodal origina este comportamiento debido a
una fuerza de enlace mas fuerte entre el Al y Ni en comparaciéon con los otros
elementos contenidos en el sistema multicomponente [34].

1.2. Propiedades Mecanicas de las HEAs

En general, los sistemas de aleaciones usados en ingenieria dependen en gran
manera tanto de la composicion quimica como de la microestructura.
Especificamente la composiciéon quimica del material podria establecer las
propiedades elésticas y atoémicas que dictan el comportamiento mecanico de la
aleacion. Por otra parte, la composicion también define las fases presentes y el
contenido de esos microconstituyentes en un material, el cual estan estrechamente
relacionados con las propiedades de la aleacién. Pequenos cambios en la
composicion y en el contenido de las fases presentes en el material podrian variar
sobremanera las propiedades debido al cambio en el tamafo, forma y distribucion
de tales fases. En este mismo sentido, los defectos introducidos a nivel atomico en
los materiales tales como vacancias, dislocaciones y bordes de grano junto con
defectos macroscopicos tipicos del procesamiento (poros, segregacion quimica,
grietas y esfuerzos residuales) juegan un papel importante en las propiedades finales
de la aleacion [4].

Cabe resaltar, que las propiedades mecénicas de una aleacion en estado fundido
pueden ser deficientes debido a defectos internos el cual incluye la segregacion,
poros, tamaio de grano o microestructura heterogénea, la presencia de fases fuera
de equilibrio y esfuerzos residuales. Generalmente, con el fin de obtener una aleacion
de buenas prestaciones a nivel de ingenieria, es decir, alcanzar un balance entre
resistencia mecanica y ductilidad, es necesario someter al material a tratamientos
térmicos y/o termomecanicos con el proposito de controlar la microestructura y
minimizar los defectos presentes en el material [4].

En la actualidad se requieren materiales con excepcionales propiedades
mecanicas debido a las exigentes condiciones de servicio a nivel de ingenieria,
particularmente en el sector nuclear y aeroespacial. De acuerdo con sus
caracteristicas microestructurales, se han reportado en la literatura aleaciones
multicomponente con alta dureza y resistencia a la compresion a temperatura
ambiente y elevadas temperaturas [35—-39]. Por otra parte, las aleaciones de alta
entropia han mostrado una buena sinergia entre resistencia mecanica y ductilidad lo
que ha llamado la atencién de muchos investigadores con el propésito de ser
utilizados en aplicaciones de ingenieria [37,40—42].A continuacion se describen
algunas aleaciones con sobresalientes propiedades mecanicas.
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A temperatura ambiente, la aleacion multicomponente CoCrCuFeNiTix (x = o,
0.5, 0.8 y 1 en relacién molar) mostré un esfuerzo de fluencia que pudo variar desde
230 a 1272 MPa con el incremento en el contenido de Ti y especialmente, el sistema
CoCrCuNiTio.5 exhibi6 una resistencia a la compresion de hasta 1650 MPa el cual es
atribuido a la formacion de una fase fce en solucion sblida y una fase secundaria en
forma de particulas ricas en Ni [36]. Por otra parte, se estudiaron las propiedades
mecéanicas del sistema de aleacion AlCoCrFeNiTix (x = 0, 0.5, 1y 1.5 en relacion
molar). La combinacién de propiedades mecanicas en compresion, hablando de
esfuerzo de fluencia (2260 MPa), resistencia mecanica (3140MPa) y % de
deformacion plastica (23.3%) fue obtenida con una concentracion de Ti de 0.5
fraccion molar debido a que el sistema estaba compuesto de una fase bee en solucion
sélida [35]. Los dos ejemplos anteriormente mencionados, indican que el tipo de
estructura cristalina es uno de los factores mas importantes en el comportamiento
mecanico de sistemas multicomponente el cual depende en gran manera de los
elementos de aleacion adicionados al material tal como se aprecia en la figura 1.4.

3500

AlCoCrFeNiTix

-

.......................................................................

2500
2000
1500

1000 |
L[ TiO Ti0.5 Ti1

Esfuerzo Real (MPa)

500

0 A 1 M 1 1
0 5 10 15 20

Deformacién Real (%)
Figura 1.4. Curva esfuerzo - deformacion compresiva de muestras en forma de
barras del sistema de aleacién AlICoCrFeNiTix con un diAmetro de 5 mm, adaptada

de [35].

Se ha estudiado el efecto de la adicion de varios elementos de aleacion tales como
C, Mo,Nb, Si y Ti sobre las propiedades mecanicas de la aleacion AlCoCrFeNi
[35,39,43,44]. Ma y Zhang [39], estudiaron el efecto del Nb sobre la resistencia a la
compresion en el sistema AlICoCrFeNbxNi (x = 0, 0.1, 0.25, 0.5 y 0.75 en relacion
molar). Con el incremento en el contenido de Nb la formacién de una fase bee y una
fase de Laves hcp del tipo (CoCr)Nb junto con la induccién de un cambio en la
morfologia de la microestructura, es decir, de hipoeutéctica a hipereutéctica fue
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crucial en el aumento en las propiedades mecanicas del material. El esfuerzo de
fluencia aumento de 1373 MPa a 2473 MPa mientras que el limite de deformacion
plastica disminuyo considerablemente de 24.5 a 4.1 con el incremento en el
contenido de Nb. Adicionalmente, la dureza del material tuvo un aumento
aproximadamente lineal con el aumento en el contenido de Nb de 520 a 747 HV. Las
figuras 1.5 y 1.6 muestran el efecto del Nb sobre la resistencia a la compresion y la

dureza en la HEA AlCoCrFeNbxNi.
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Figura 1.5. Curva esfuerzo - deformacion compresiva de muestras en forma de
barras del sistema de aleacién AlICoCrFeNbxNi (x = 0, 0.1, 0.25y 0.5) con un
didmetro de 5 mm, adaptada de [39].
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Figura 1.6. Curva de dureza Vickers del sistema AICoCrFeNbxNi como una
funcion del contenido de Nb (x = 0, 0.1, 0.25 y 0.5), adaptada de [39].
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Con respecto al efecto del tratamiento termomecanico de aleaciones
multicomponente, A.V. Kuznetsov et al. [40], estudiaron el efecto del forjado en el
sistema AICrCuNiFeCo sobre las propiedades mecanicas del material. Considerables
cambios a nivel microestructural fueron observados como consecuencia de un
considerable refinamiento de la microestructura después de un forjado multi pasos
a 950°C. En estado de colada la microestructura reveld6 una mezcla de estructuras
cristalinas fcc y bee con un tamafo promedio de dendritas del alrededor de 50 pm.
Después del tratamiento de forjado, una microestructura de granos finos equiaxiales,
el cual consistian en un sistema de fases dual (fcc + bee) fueron observados con un
tamafio promedio de grano de 1.5 um. La figura 1.7 muestra las caracteristicas
microestructurales del sistema multicomponente AICrCuNiFeCo en estado colado y
forjado.

C 25um

Figura 1.7. Microestructura de la aleacion multicomponente AICrCuNiFeCo en (a)
estado colado y (b) forjado en caliente, adaptada de [40].

En la figura 1.8 se muestran las curvas de esfuerzo - deformacion en estado colado
y forjado de la aleacién multicomponente a diferentes temperaturas. Después del
forjado, la aleacion mostr6 una considerable capacidad de deformacién comparada
con el material en estado fundido, resistencia a la formaciéon de cuello y una
excepcional elongacion de aproximadamente 864% a 1000°C. Una inspeccion
posterior de las superficies de fractura después del ensayo de tension revel6 que la
aleacion en estado colado exhibi6 una microestructura de facetas de apariencia
robusta o gruesa, mientras que la muestra en estado forjado presenté un aspecto
granular mas fino confirmando los hallazgos microestructurales determinados en la
caracterizacion de la aleacion.

12



ALEACIONES DE ALTA ENTROPIA
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Figura 1.8. Curvas de esfuerzo — deformacion en tension de las muestras (a)
fundidas y (b) forjadas deformadas a diferentes temperaturas con una velocidad de
deformacion de 1073 s, adaptada de [40].

El comportamiento a la fatiga y la prediccion del tiempo de vida en fatiga son uno
de los factores mas importantes en el disefio de materiales en la fabricacion de
componentes usados a nivel de ingenieria. En este sentido, las propiedades
mecanicas pueden depender en gran manera del comportamiento mecanico frente a
cargas fluctuantes encontradas frecuentemente en dispositivos bajo condiciones de
servicio.

M.A. Hemphill et al. [45], estudi6 el comportamiento frente a la fatiga del sistema
de aleacion de alta entropia Alo.sCoCrCuFeNi y sus resultados fueron comparados
con aleaciones convencionales tales como aceros, aleaciones de titanio y vidrios
metalicos masivos (BMGs). La figura 1.9 presenta HEAs con limites de fatiga
comparables con el acero inoxidable 15-5PH, acero aleado 4340, aleaciones de
titanio y BMGs con un limite de fatiga entre 540 y 940 MPa, y una razon de fatiga
(limite de fatiga/resistencia ultima a la tension) entre 0.402 y 0.703. Las posibles
variaciones en la vida en fatiga de este material fueron atribuidos a defectos
microestructurales como particulas de 6xidos y microgrietas introducidas durante el
proceso de fabricaciones del material.
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Figura 1.9. Graficas comparando (a) el limite de fatiga y (b) la razén a fatiga de la
aleacion Alo.sCoCrCuFeNi como una funcién de la resistencia tltima en tension de
otros materiales estructurales y BMGs, adaptada de [45].

Todo lo anterior confirma que la fabricacién de aleaciones de alta entropia y el
estudio de sus propiedades mecédnicas daran origen al desarrollo de nuevos
materiales con alta resistencia mecénica y buena ductilidad, que permita el uso en
aplicaciones a nivel de estructural e ingenieria de superficies.

1.2.1.  Aleaciones de alta entropia equimolares y no-equimolares
derivadas de la aleacion de Cantor (CrMnFeCoNi)

En los tltimos 15 afios, numerosas investigaciones han demostrado el enorme
potencial de las aleaciones de alta entropia en un amplio rango de aplicaciones de
ingenieria [5,46]. La aleacion quinaria CrMnFeCoNi, denominada aleacion de
Cantor [1,47], fue la primera aleacion multicomponente equiatomica que cristalizd
con una fase fcc en solucidon solida [8]. Esta HEA ha exhibido una resistencia

14



ALEACIONES DE ALTA ENTROPIA

mecanica mayor y mejor ductilidad junto con una excepcional tenacidad de fractura
comparada con los aceros inoxidables convencionales, convirtiendo este material en
un candidato prometedor con el fin de explorar y mejorar las propiedades mecanicas
(resistencia — ductilidad) de las aleaciones de uso en la industria.

Basado en la aleacion de Cantor, varias modificaciones importantes han sido
investigadas, tales como, la adicion de elementos de aleacion en cantidades no
equimolares, y el efecto de la adicion elementos intersticiales. Por ejemplo, la adiciéon
de Al a esta HEA introdujo un efecto interesante a nivel microestructural.
Especificamente, una monofase fcc fue obtenida hasta una concentracion de Al del
8 % at. Sin embargo, a una concentracion entre el 8 y 16 % at, una microestructura
de fases dual (fcc + bee) ha sido observada [48]. La adicidon de Al a la aleacion de
Cantor muestra que una manera de manipular la microestructura y por ende las
propiedades mecanicas de un material es a través de la adicion de elementos aleantes
en cantidades no equimolares. Sin embargo, es importante mencionar que, en este
caso, la incorporacion de Al llevé a un incremento de la resistencia en tension, a
expensas de la ductilidad.

Considerando que el propésito de la maximizacién de la entropia configuracional
es producir un material con caracteristicas mecanicas deseables que puedan ser de
gran interés en aplicaciones de ingenieria [26], el sistema de alta entropia
CoCrFeMnNi ha servido de punto de partida en esta vision debido a su excepcional
estabilidad termodinamica [49]. Por lo tanto, el endurecimiento por solucion sélida,
mecanismos de deformacidon, propiedades mecanicas y caracteristicas
microestructurales han sido estudiadas en forma intensiva en los tltimos 30 anos
[50]. Especificamente, en relacion a las propiedades mecanicas, esta aleaciéon
muestra mecanismos de deformacion (deslizamiento de dislocaciones y maclado)
muy similares a los observados en sistemas binarios Fe-Mn con excelente ductilidad
y resistencia mecéanica [26,50], convirtiéndola en una potencial aleacidén para
aplicaciones a nivel de ingenieria.

Sin embargo, estas investigaciones han servido de punto de partida para
introducir el estudio de aleaciones compuestas de 4 elementos en donde la energia
libre del sistema contribuye en la estabilidad de la soluciéon sélida de la aleacion
debido principalmente a una disminucién de la entropia configuracional al variar la
composicion quimica de la HEA. Este concepto permite considerar entonces
variaciones en composicion con el fin de disminuir costos en la fabricacion de
sistemas multicomponentes y, a su vez, explorar otras combinaciones con el objeto
de maximizar las propiedades mecanicas del material. En comparacion con sistemas
de aleaciones de 5 elementos, tal variacion de concentracién atomica de los
componentes no genera cambios en la estabilidad de las fases en solucion solida

[49,51].
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Todo lo anteriormente expuesto, permite considerar entonces, que las
variaciones en composicion son muy importantes, debido a la sinergia entre
composicion, caracteristicas y propiedades. Ademas, podria disminuir costos en la
fabricacion de sistemas multicomponentes y a su vez, permitiria explorar otras
combinaciones de aleaciones con el objeto de maximizar y potenciar las propiedades
mecanicas del material.

Recientemente, se ha introducido un nuevo concepto en el disefnio de este tipo de
HEA, logrando la disminucion de la estabilidad de la fase mediante el
endurecimiento de la interfaz debido a una microestructura de fases dual (fcc-hcp) y
el endurecimiento inducido por transformacién [42]. Ambos factores contribuyen de
manera significativa en la resistencia mecanica del material. Basados en la HEA
FeMnNiCoCr de composicion equimolar, Li et al. [42], desarrollaron un sistema de
HEASs no-equimolar Fego-xMnxCo10Crio (x = 30, 35, 40 y 45 % at.), el cual revel6 una
microestructura martensitica parcial de la fase fcc a la hep producto de la
disminucion de la estabilidad térmica de la fase de alta temperatura. Sin embargo,
no se observaron cambios en composicidon quimica de las fases, indicando que ambas
fases se beneficiaron en el mismo nivel de endurecimiento por solucion solida.

Esta caracteristica dual de la microestructura permite obtener multiples
beneficios, tales como, la disminucién de la energia de falla de apilamiento cuando
el material es sometido a transformacion inducida por deformacion, y el efecto de
endurecimiento por solucion soélida [52]. Por otro parte, la disminucién del
contenido de Mn en la aleacion favorece la transformacion de la estructura hcep
actuando como punto de nucleacion de la martensita [53]. Dado que el incremento
de la deformaciéon aumenta el contenido de la fase hep, esta actia como un obstaculo
al libre movimiento de las dislocaciones, contribuyendo asi al endurecimiento por
deformacion producto de un crecimiento de la fase hep en borde de grano. La figura
1.10 muestra la respuesta mecénica de la aleacion de alta entropia de fases dual (fcc
+ hcp) FesoMn30Co10Crio en la que se observa que las propiedades mecanicas
mejoraron después de un tratamiento térmico de homogenizado.

De acuerdo con lo observado por Li et al. [42], la excelente respuesta mecanica
de este material se atribuye a multiples mecanismos de deformacién en los que se
incluye deslizamiento de dislocaciones, maclado y formacion de fallas de
apilamiento los cuales favorecen de manera positiva el equilibrio entre la resistencia
mecanica y la ductilidad.
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Figura 1.10. Comportamiento mecanico de la aleacion de fases fcc y hep
FesoMn30Co10Crio comparada con varias aleaciones de una fase; a) Curva esfuerzo -
deformacion y b) respuesta del endurecimiento por deformacion, adaptada de [42].

Especificamente, la figura 1.10a muestra el cambio de la resistencia con respecto
a la ductilidad de la aleacion no equimolar FesoMn3zoCo:10Crio (g, h). Esta es
comparada en primer lugar, con aleaciones de titanio de grano ultra fino con
estructura laminar vs Ti de grano grueso (a, b, ¢) [54], y en segundo lugar, con aceros
de baja densidad de alta resistencia vs acero Fe-Al-Mn-C liviano (d, e, f) [55]. En
ambos casos, la HEA Fe50Mn30Co10Cri0 present6é mas alta resistencia. La figura 1.10b
muestra la capacidad de endurecimiento por deformacion de estas aleaciones.
Adicionalmente, el recuadro insertado en la figura 1.10b muestra que el incremento
en la fraccion volumétrica de fase fcc producto del refinamiento de grano jugd un
papel importante en el aumento de la velocidad de endurecimiento por deformaciéon
plastica de la aleacion FesoMns3oCo10Crio. Finalmente, esta aleacion obtuvo un
inusual balance entre alta resistencia mecanica y alta ductilidad-tenacidad, llevando
este tipo de material a una nueva clase de aleaciones de fases dual (fcc + hep) que
presentan como mecanismo de endurecimiento, plasticidad inducida por
transformacion martensitica (Transformation induced plasticity, TRIP).

Es importante resaltar que los mecanismos de endurecimiento de las aleaciones
estan fuertemente influenciados por los defectos internos del material. Los metales
contienen defectos de varios tipos que interrumpen la estructura atomica regular en
tres dimensiones de un cristal perfecto. Estos defectos pueden ser clasificados como
defectos puntuales (0D), lineales (1D), de superficie (2D) y los volumétricos (3D) [5].
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Las vacancias, las cuales permiten la difusion en soélidos, los defectos
intersticiales y sustitucionales son defectos puntuales. Las dislocaciones de borde
(vector de Burger normal a la linea de dislocacion), tornillo (vector de Burger
paralelo a la linea de dislocacidon) o mixtas, son defectos lineales, y su deslizamiento
es el principal mecanismo de deformacion en metales cristalinos (ver figura 1.11).
Los bordes de grano, el cual separan las regiones de diferentes orientaciones en un
material policristalino, limites de maclas que separan regiones de imagenes
especulares de la estructura cristalina creadas por un esfuerzo de corte, y las fallas
de apilamiento, son defectos de superficie normalmente observados en materiales
policristalinos (ver figura 1.12) [5,56]. Finalmente, los precipitados, inclusiones y
vacios son considerados como defectos volumétricos. Particularmente, en aleaciones
de alta entropia, es dificil de distinguir entre &tomos solventes y &tomos solutos. En
este mismo sentido, los defectos presentes en aleaciones multicomponentes o de alta
entropia interrumpiran la quimica del material localmente [5].

Vacancia

Limite de grano

Ordenamiento
de corto alcance

Precipitado

Figura 1.11. Representacion esquematica de algunos defectos internos en
metales, adaptada de [5].
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Limites de maclas

Bordes de grano

O Iy L

Figura 1.12. Ilustracion de defectos de superficie (2D) en metales policristalinos,
adaptada de [5].

En términos de los mecanismos de endurecimiento de un material, la plasticidad
requiere el movimiento de las dislocaciones a través del metal. Cualquiera que
obstruya este movimiento hace al material méas resistente (mas dificil de deformar
plasticamente, ver figura 1.13). Muchos de los defectos mencionados anteriormente
pueden actuar como un obstaculo al libre movimiento de las dislocaciones. Ciertos
limites de maclas permiten que las dislocaciones parciales deslicen a lo largo de sus
intercaras, aliviando asi algunas de las tensiones acumuladas por las dislocaciones
apiladas, mejorando la ductilidad. Por su parte, los mecanismos de endurecimiento
debido a la presencia de obsticulos varia inversamente con su espaciamiento y
directamente con su resistencia, hablando netamente de la fuerza necesaria para
sobrepasarla. De manera interesante, los mecanismos de endurecimiento empleados
en metales convencionales han sido también utilizados en las aleaciones de alta
entropia, en la cual el aumento en resistencia mecanica esta acompanado de una
pérdida sustancial de tenacidad y ductilidad. Sin embargo, en algunas HEAs una
compensacion entre resistencia mecanica vs ductilidad ha sido lograda debido a
ciertas caracteristicas de estos materiales [5].
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Figura 1.13. Representacion esquematica del movimiento de dislocaciones en un
metal, adaptado de [5].

Tomando en cuenta todo lo anterior, las aleaciones de alta entropia basados en
Fe, Mn, Co y Cr presentan maultiples mecanismos de endurecimiento por
deformacion plastica tales como Transformaciones Inducidas por Plasticidad
(Transformation-Induced Plasticity, TRIP), Maclado Inducido por Plasticidad
(Twinning-Indiced Plasticity, TWIP) y Microbandas Inducidas por Plasticidad
(Microband-Induced Plasticity) profiriendo excepcionales propiedades mecanicas
en comparacion a los aceros convencionales. Cabe resaltar, que estos mecanismos
de endurecimiento se activan de manera simultinea cuando se generan los
mecanismos de deformacién plastica del material. Finalmente, una de las
contribuciones més importantes en el excelente desempeiio de estas aleaciones es el
incremento en la densidad de los limites de las fases producto de estas
transformaciones, lo que permiten que interaccionan con el deslizamiento de las
dislocaciones a nivel micrométrico o nanométrico aumentado de esta forma el
endurecimiento por deformacién del material.

1.3. Comportamiento al Desgaste de las HEAs

Desde el punto de vista de los procesos triboléogicos, el desgaste es definido como
“la remocion de material de una superficie sélida como consecuencia del contacto
entre superficies con movimiento relativo”. Ademas, tanto las pérdidas por friccion
como las asociadas al desgaste son simultdneamente el resultado de los mismos
procesos de contacto tribolégico que tienen lugar entre dos superficies en
movimiento [57].
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La forma en la cual la remocion de material sobre la superficie toma lugar es
descrito por varios mecanismos de desgaste o procesos tribologicos. Bajo
condiciones reales de servicio, es comun observar mas de un mecanismo de desgaste
actuando al mismo tiempo. La combinacion de dichos procesos tribolégicos
dependera de las condiciones de contacto a nivel superficial dando como resultado
un tipo o modo especifico de desgaste. Cabe mencionar, que el modo o tipo de
desgaste asociado a un proceso algunas veces es definido sobre la base del acabado
superficial del material después de entrar estd en contacto y muy poco sobre los
mecanismos fisicos, y quimicos de remocion de material [57].

De acuerdo con lo reportado en la literatura, existen varios tipos de desgaste el
cual son: adhesivo, fatiga, quimico o corrosivo, erosivo y abrasivo [58].

El desgaste adhesivo ocurre cuando dos superficies lisas entran en contacto
deslizando la una respecto a la otra, de modo que pequefios fragmentos de material
son desprendidos de una superficie y adheridos a la otra. Posteriormente, estos
fragmentos que circulan a través de las superficies en contacto pueden liberarse y ser
transferidos a la superficie original a la cual pertenecen, o también pueden
convertirse finalmente en particulas libres [59]. La figura 1.14 muestra un modelo
para el desgaste adhesivo.

Este tipo de desgaste se produce debido a las importantes fuerzas de adhesion
que aparecen cuando dos superficies entran en contacto. Durante el deslizamiento,
se puede formar un contacto entre las dos superficies, y existe una pequefia
probabilidad de que cuando la union se rompa, lo haga en una interfaz diferente a la
original, de modo que un elemento transferido se habra formado. El aspecto de la
superficie desgastada sera de ciertas ralladuras irregulares y superficiales [60].

Desgaste adhesivo

Transferencia de material

Figura 1.14. Representacioén esquematica del desgaste adhesivo, adaptada de [61].

Por su parte, el desgaste quimico o corrosivo ocurre cuando las superficies en
contacto se encuentran en un medio corrosivo. En el caso de superficies expuestas al
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aire, el medio corrosivo mas dominante seria el oxigeno y usualmente es
denominado desgaste oxidativo. En términos generales si no existe movimiento
relativo de las partes, la capa de 6xido formada sobre la superficie del material podria
detener la corrosion. Sin embargo, si las superficies se encuentran en movimiento
relativo, el continuo deslizamiento podria ocasionar el desprendimiento de esta
pelicula corrosiva generando un ataque quimico constante. Como fue mencionado
anteriormente, uno de los principales tipos de desgaste corrosivo es el producido por
la simple oxidacién de las capas superficiales del material [60]. La figura 1.15 ilustra
el desgaste quimico entre dos superficies en deslizamiento.

Ambiente
COIrosivo

“G::::j Deslizamiento

Profundidad de
desgaste

~ Recrecimientodela pelicula | . s R
,,,,,,,,, e protectora Rt heaR o ¥

........................................................................

Figura 1.15. Ilustracion del desgaste quimico o corrosivo entre dos superficies en
contacto relativo, adatada de [59].

El desgaste por fatiga es generado en la superficie y sub-superficie del material
durante el deslizamiento o rodamiento repetitivo de las superficies contacto. Las
areas expuestas a ciclos repetitivos de carga y descarga pueden inducir la formacion
de grietas superficiales y subsuperficiales, que eventualmente, después de un
namero critico de ciclos produciran danos superficiales en forma de fragmentos. La
figura 1.16 representa el desgaste por fatiga superficial. Cabe mencionar, que la
cantidad de material eliminado debido a la fatiga no es un parametro ttil. Mucho
mas relevante es la vida util en términos del ntimero de revoluciones o ciclos de
trabajo antes de que ocurra la falla por fatiga [60].
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Figura 1.16. Representacion esquematica del desgaste por fatiga superficial,
adaptada de [62].

El desgaste erosivo puede ser provocado por particulas sblidas en liquidos o
gases. La erosion por particulas solidas puede ocurrir por chorros y flujos de material
particulado muy fino que al ser transportadas por estos medios pueden impactar la
superficie del material provocando fen6menos de deformacion pléstica, fractura y
remocion de material. Este tipo de desgaste generalmente depende de las
caracteristicas de la particula, medio de transporte, angulo de impacto y del material.
Esto es una forma de abrasion, que generalmente se trata diferente porque la presion
del contacto crece con la energia cinética del flujo de particulas en un chorro de aire
o liquido cuando encuentra la superficie. La velocidad de las particulas, el angulo de
impacto y el tamafio medio de las particulas de abrasivo dan una medida de la
energia cinética de las particulas que chocan. Normalmente la relacion de erosion se
mide como la masa perdida por unidad de masa de erosivo empleado [60,63].

La figura 1.17 representa un esquema de los posibles mecanismos involucrados
en desgaste por erosion. Bajos angulos de impacto cercanos a 0° provocaran en la
superficie del material un desgaste muy similar al generado por abrasion debido a
que las particulas tienden a ser arrastradas sobre la superficie en el momento del
impacto. Cuando el &ngulo de impacto alcanza aproximadamente los 90°, el desgaste
producido sobre la superficie del material es considerado netamente erosivo [63].

23



ALEACIONES DE ALTA ENTROPIA

Asimismo, la velocidad de impacto tiene un fuerte efecto sobre el mecanismo de
desgaste desarrollado a nivel superficial. Adicionalmente, como fue mencionado, la
naturaleza del material también tiene una fuerte incidencia en el mecanismo de dano
asociado. En materiales fragiles una baja velocidad de impacto puede producir
microgrietas superficiales, mientras que a altas velocidades dichas particulas pueden
sufrir fractura fragil en la zona de impacto. Por otra parte, en materiales dtctiles, la
velocidad de impacto podria provocar alta deformacién plastica en la superficie del
material. Sin embargo, el impacto continuo de las particulas sobre superficie nueva
y desgastada provocarian desprendimientos traducidos en pérdidas de material

[59,63].

La morfologia del material particulado también tiene una incidencia sobre el
desgaste erosivo. Particulas con geometria esférica producen alta deformacién
plastica sobre la superficie del material, mientras que las particulas de forma
irregular generan fragmentacion fragil en el material [63].

Alto angulo,
Baja velocidad 1

Bajo angulo

) Erosién por
Form.aClon fractura fragil
de hojuelas

Alto angulo,
Velocidad media

Figura 1.17. Posibles mecanismos de erosion; a) abrasion a bajos angulos de
impacto, b) fatiga superficial durante baja velocidad a altos &ngulos de impacto y ¢)
multiple deformacion plastica o fractura fragil a velocidades medias de impacto

[59].

El desgaste por abrasion puede ser definido como la pérdida de material producto
de la interaccion de particulas o protuberancias duras que son forzadas contra una
superficie bajo la accion de un movimiento relativo, ocasionando el deterior de
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piezas 0 maquinaria que esta en contacto permanente con tierra, rocas y minerales
[57].

El desgaste abrasivo generalmente se presenta bajo dos situaciones: A dos
cuerpos cuando dos superficies en contacto con movimiento relativo presentan
diferencias considerables en dureza, y cuando una particula lo suficientemente dura
es introducida o atrapada en medio de las superficies en contacto produciendo
abrasion en una o ambas superficies, situacion conocida como abrasién a tres
cuerpos (ver figura 1.18)[57].

Abrasion a dos cuerpos Abrasion a tres cuerpos

Figura 1.18. Representacion esquematica del desgaste abrasivo a dos y tres
cuerpos, adaptada de [61].

En funciéon de las caracteristicas de la particula, estructura del material e
intensidad del proceso de manipulacion, han sido propuestos varios
micromecanismos de desgaste que explican como es removido el material desde la
superficie durante el proceso abrasivo. Estos micromecanismos incluyen fractura,
fatiga y fusion. Debido a la complejidad de los fenomenos de abrasion, ninguno de
los micromecanismos puede ser considerado como el dnico responsable de la
pérdida de material. Las particulas o asperezas pueden remover material por
microarado (microploughing), formacion de cuna (wedge formation), microcorte
(microcutting), microfractura y microfisura. La figura 1.19 muestra una
representacion de los micromecanismos asociados a los fenémenos de desgaste por
abrasion [57].
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Figura 1.19. Ilustracion de los micromecanismos de desgaste abrasivo, adaptada
de [64].

El microarado es un proceso de deformacion plastica donde hay desplazamiento
lateral de material desde un surco hacia los lados. Generalmente, este
micromecanismo ocurre cuando el esfuerzo de contacto producido por la particula
abrasiva es menor que el esfuerzo de rotura del material y no resulta en pérdidas de
material. Si una particula posteriormente pasa en repetidas ocasiones sobre esta
superficie previamente deformada, el trabajo en frio adicional producto de la
deformacion plastica generara un proceso de pérdida del material a través de
microfatiga [57,59].

Por su parte, el microcorte es un proceso de sustraccion de material muy similar
al maquinado de piezas y esta asociado con esfuerzos de contacto generados por el
abrasivo, superior al esfuerzo de rotura del material, en donde la dureza del abrasivo
es mayor que la dureza del material [57,59]. Generalmente, se ha reportado en
materiales ddctiles los micromecanismos de microarado, formacion de cuna y
microcorte [65]. En materiales fragiles tales como ceramicos o fundiciones blancas,
se ha encontrado el micromecanismo de microfractura [59]. La figura 1.20 muestra
las caracteristicas morfolégicas de los micromecanismos asociados al desgaste
abrasivo.
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Figura 1.20. Estudio a través de microscopia electrénica de barrido (SEM) en la
que se ilustran los micromecanismos de desgaste abrasivo por deformacion
plastica, a) microarado, b) y ¢) formacién de cufa, y d) microcorte [65].

El desempefio al desgaste y el comportamiento tribologico como variables de
respuesta de los materiales son de gran importancia en multiples aplicaciones de
ingenieria. En forma particular, la respuesta al desgaste debe ser tenida en cuenta en
aplicaciones donde hay movimiento relativo de un cuerpo contra otro (con o sin la
presencia de particulas abrasivas), ya sea en ambientes a altas temperaturas o bajo
la aplicacion de cargas de impacto. En términos generales, el término de desgaste
(abrasioén, erosion, corrosion, fatiga y adhesién) agrupa un amplio conjunto de
fenomenos asociados con la pérdida de material por la accion mecanica de dos
cuerpos en contacto y en movimiento relativo, y las que se producen en ambientes
agresivos o corrosivos. Es importante resaltar que el modo dominante de desgaste
puede cambiar de uno a otro por razones que incluyen cambios en las caracteristicas
superficiales del material y las respuestas superficiales dinAmicas causadas por el
calentamiento, por friccion, formacion quimica de una pelicula, y el desgaste en si.

Este fendmeno por lo general se manifiesta en la superficie de los materiales
llegando a afectar la sub-superficie que conlleva a una disminucién de las
dimensiones y pérdida de tolerancias. Los mecanismos de dafio asociados a
fenomenos de desgaste se deben principalmente a deformacion plastica, formacion
y propagacion de grietas, corrosion y desgaste. Entre las miultiples formas de
desgaste, la abrasion es una de las formas méas importantes de degradacion de piezas,
elementos mecanicos y equipos industriales en el sector de la mineria, que ademés

27



ALEACIONES DE ALTA ENTROPIA

pueden estar expuestos a fendmenos de impacto y deslizamiento [59]. En los
procesos industriales este es un fendmeno cominmente observado en el que la
interaccion a nivel superficial puede llevar a un deterioro del material y, por ende, a
una pérdida de energia, fallas catastroficas en partes moéviles e incluso generar
accidentes [66].

De acuerdo con las estimaciones realizadas por K. Holmberg et al. [67], el
consumo total de energia a nivel mundial por las actividades de la mineria alcanza
alrededor de un 6.2%, en donde aproximadamente el 40% de esa energia o el
equivalente 4.6 Exajulios (EJ) son usados para vencer la friccién. Adicionalmente, 2
EJ son usados para reparar y/o cambiar partes debido a las fallas provocadas por el
desgaste. Este estudio permiti6 establecer que el mayor consumo de energia
derivado de las operaciones mineras es atribuido a la molienda (32%), el transporte
de minerales (24%), la ventilacion (9%) y a los procesos de excavacion. Por lo tanto,
estas actividades generan aproximadamente 970 millones de toneladas de CO- el
cual representan el 2.7% de las emisiones de este gas efecto invernadero a nivel
mundial, aportando también al calentamiento global.

Desde el punto de vista de los costos asociados a las actividades mineras, las
pérdidas econdémicas producto de la friccion y el desgaste ascienden a los 210.000
millones de euros de los cuales el 40% de estos costos son usados para vencer la
friccion, el 56% son utilizados para reparar y cambiar repuestos, y el restante son
atribuidas pérdidas de produccion [67].

Dado que las HEAs podrian convertirse en materiales para ser usados en
aplicaciones de desgaste y atin pocas investigaciones se han realizado en este campo
[68], se hace indispensable continuar con la investigacion y el desarrollo de nuevos
materiales resistentes al desgaste con el objetivo de aumentar la vida til de piezas
moviles de maquinaria o partes que se encuentran en contacto con minerales y
reducir los costos de operacion [68]. La incorporacién de nuevas tecnologias y el
desarrollo de nuevos materiales con excepcionales propiedades mecénicas podrian
reducir potencialmente las pérdidas asociadas a la friccion y el desgaste en un 15%
en un término de 15 a 30 anos. También, la implementacion de nuevas tecnologias
en el sector minero reduciria la emisién de CO- entre 145 a 290 millones de toneladas
en un plazo no superior a 30 anos [67]. Adicionalmente, la implementacion de
nuevas tecnologias en el sector minero reduciria la emisién de CO- entre 145 a 290
millones de toneladas en un plazo no superior a 30 anos [67]. Adicionalmente, se ha
estimado que los costos de operacion de la mineria del cobre en Chile, ha tenido un
crecimiento promedio anual del 10% debido en gran parte a las pérdidas generadas
por el deterioro de equipos, recuperacion y reposicion de partes sometidas a
condiciones severas de explotacion[69,70].
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En éste ambito, numerosas investigaciones se han llevado a cabo a cabo para
estudiar fendmenos de desgaste en HEAs con adiciéon de elementos como el Ti, Al y
V [71—76]. Particularmente, se estudi6 el efecto que tiene el contenido de Al en la
aleaciéon AlxCoCrCuFeNi frente al comportamiento al desgaste. Los estudios
mostraron que este material presenta una resistencia al desgaste similar a aleaciones
ferrosas [77]. La figura 1.21 muestra el comportamiento al desgaste abrasivo del
sistema AlxCoCrCuFeNi comparado con otras aleaciones ferrosas. Los resultados
indicaron que la aleaciébn con un contenido de Al de 0.5 % at. tuvo un
comportamiento relativamente mejor comparado a las aleaciones ferrosas, incluso
con un bajo valor de dureza. Entre tanto, el sistema HEA con un contenido de Al de
2 % at., mostr6 una resistencia al desgaste abrasivo menor con un nivel de dureza
mayor. Este fendmeno se atribuy6é al endurecimiento superficial debido a la
formacion de la fase fcc en la aleacién AlosCoCrCuFeNi, mientras que el sistema
Alz.0CoCrCuFeNi revel6 un mecanismo de fractura fragil, lo que se traduce en mayor
pérdida de material.
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Figura 1.21. Resistencia al desgaste de la HEA AlxCoCrCuFeNi, fundicion de
hierro, acero SKD61 (AISI H13) y acero SUJ2 (AISI 52100) a diferentes niveles de
carga (puntos enmarcados en circulo 29.4N y aquellos no enmarcados 9.8N),
adaptada de [71].

Se encontr6 que los mecanismos de desgaste dependen del contenido de Al y Ti
en las HEAs AlxCoCrCuFeNi y AlxCo:..5CrFeNiwsTiy [72,74]. A bajas concentraciones
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de estos elementos (x = 0.5 yy = 0.5, relacién atomica) se observo un mecanismo de
desgaste por delaminacién, mientras que con el incrementode Aly Ti (x =2.0yy =
1.0, relacion atomica) se revel6 un mecanismo de desgaste por oxidacion, fenomenos
atribuidos a las diferencias en la estructura de las fases.

Otros estudios han adicionado V al sistema AlxCoCrCuFeNi cuyo incremento
mejor6 el desempefio al desgaste adhesivo del material. Chen et al. [73], encontrd
que el contenido 6ptimo de V fue de 1y 1.2 %-at. en el cual las propiedades fueron
superiores debido a una evolucion de la microestructura con el aumento del
contenido de V, de una estructura dendritica FCC a una BCC y la formacién de una
fase o en forma de agujas [32,73]. Adicionalmente, otro material basado en alta
entropia que ha demostrado tener excelente resistencia al desgaste adhesivo
comparado con las aleaciones convencionales SKH51 (acero grado herramienta AISI
Mz2) y SUJ2 (AISI 52100) es el sistema Alo.2Co1.5CrFeNiwsTy (y = 0, 0.5 y 1.0 en
relacion atdémica). Las excepcionales propiedades tribolégicas de este material se
deben principalmente a su resistencia a la oxidacion y altos valores de dureza a alta
temperatura debido a la formacién de una fase n-(Ni, Co)sTi hep [74,78].

Por otra parte, la aleacion AICoCrFeMoNi ha sido depositada via TIG (Tungsten
Inert Gas, por su sigla en inglés) sobre un sustrato de acero de bajo carbono como lo
reporta Chen et al. [79]. Este estudio revel6 que el contenido de Fe variaba con cada
capa de recubrimiento aplicado por TIG. Las capas protectoras estaban compuestas
de una fase fcc rica en Fe y otra fase de estructura tetragonal simple rica en Mo,
ambas fases presentes en solucion solida [76]. Un aspecto importante en este estudio
es que la formacion de ambas fases fue atribuida principalmente a la energia de
mezcla de cada elemento, donde la entalpia de formacién del Mo es menor
comparada con la del hierro lo que sugiere una separaciéon de fases entre el sistema
binario Fe-Mo [21]. Por lo tanto, la resistencia al desgaste por abrasion del sistema
multicomponente AICoCrFeMoNi aument6 con la aplicacion de una segunda capa
del recubrimiento lo cual fue atribuido a un incremento de la fase rica en Mo que
dificult6 el movimiento de dislocaciones impartiendo mayor resistencia al material
como se observa en la figura 1.22.
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Figura 1.22. Variacién de la microdureza y resistencia al desgaste con la
morfologia de la superficie desgastada para diferentes capas de recubrimiento,
adaptada de [80].

En la misma direccion, Lin et al. [81], estudiaron el comportamiento al desgaste
de los recubrimientos AICoCrNiW y AlCoCrNiSi aplicados sobre sustratos de acero
de contenido medio de carbono. El estudio revel6 que el revestimiento AICoCrNiW
estaba compuesto de una matriz rica en W, NiAl y una fase de carburos ricos en Fe-
Cr por procesos difusivos via GTAW (TIG). Sin embargo, la aleacion de AICoCrNiSi
mostro una estructura de fase fcc. Desde el punto de vista del desgaste, el sistema
AlCoCrNiW exhibi6é un enclavamiento mecanico complejo a nivel microestructural
que mejoro la resistencia al desgaste, mientras que el material AICoCrNiSi sufri6é un
ablandamiento debido a la presencia de fases metaestables que sufrieron de
transformacion por el calor generado al momento del rozamiento lo que aumento la
pérdida de material producto de la deformacion plastica de la matriz [82,83].

Huang et al. [84,85], estudiaron la estabilidad térmica, resistencia a la oxidacion
y desgaste por deslizamiento de la aleacién AICrSiTiV aplicada sobre un sustrato de
Ti-6Al-4V mediante Laser Cladding. Para el estudio de la estabilidad térmica y
resistencia a la oxidacion, los especimenes fueron preparados y recocidos en un
rango de temperatura entre los 400-1100°C por tres dias. Después de un recocido
por encima de los 880°C el revestimiento estaba compuesto de (Ti, V)5Sis, Als(V, Cr)s
y una fase bcc en solucion sélida; mientras que por debajo de los 800°C la aleacion
estaba compuesta de (Ti, V)sSis, Als(V, Cr)s y una fase bec en solucion solida. La alta
resistencia a la oxidacién se debié principalmente a la presencia de o6xidos
protectores (SiO2, Cr203, TiO2, Alo-O3 y V205) que estaban fuertemente adheridos a
la superficie del recubrimiento [86—88]. Por otra parte, el alto desempefio frente al
desgaste abrasivo fue atribuido principalmente a la presencia de una fase rica en
Silicio, (Ti, V)sSi3, embebida en una matriz bec relativamente ductil y tenaz,
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incrementando no solo la resistencia a la deformacioén plastica, sino también
limitando la propagacion de grietas fragiles.

1.4. Efecto de elementos intersticiales sobre las propiedades
mecanicas de HEAs

La mayoria de las aleaciones convencionales tales como aceros, latones, bronces,
aleaciones de Al, Co y superaleaciones de Ni, estdn principalmente basados en un
elemento principal aleados en menor proporcion con otros elementos [89]. En este
contexto, la adicion de elementos intersticiales ha sido un area por explorar tanto
aleaciones convencionales como en HEAs. En general, esta adicién ocasiona un
endurecimiento por solucion solida intersticial produciendo una mayor distorsion
de la red cristalina, y afectando de manera significativa su interacciéon con las
dislocaciones y por ende mejorando las propiedades mecéanicas de los materiales
incluyendo los sistemas de aleaciones multicomponente. En general, elementos
como carbono, nitroégeno, boro, entre otros, han sido estudiados en esta direccion

[90,91].

Particularmente, al igual como ha sucedido en aleaciones convencionales,
especialmente, en aceros al alto Mn [92], la adicién de carbono o boro a aleaciones
de alta entropia (HEASs) ha sido un t6pico a explorar recientemente [89,93—98]. Por
ejemplo, la adicion de 0.5 % at. de C a la aleacion de Cantor FeNiCrCrMn tuvo un
efecto sobre la microestructura y las propiedades mecénicas del material atribuido a
la activacion del mecanismo de endurecimiento por nano-maclado inducido por
deformacion plastica (TWIP) producto de un fuerte endurecimiento por solucion
solida de los atomos de carbono en la HEA junto con una disminucién de la energia
de falla de apilamiento el cual incremento6 la resistencia mecanica y la ductilidad
incluso a temperaturas criogénicas (77°K) [89]. Un comportamiento similar ha sido
observado en aceros inoxidables austeniticos [92,99]. La figura 1.23 muestra las
curvas de esfuerzo - deformacion de la aleacion FeNiCoCrMn-0.5C, a dos
temperaturas.
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Figura 1.23. Curva esfuerzo — deformacion en ingenieria como una funcion de la
temperatura para el sistema FeNiCoCrMn-0.5C, en comparacion con la curva de
esfuerzo — deformacién de la aleacion libre de C con un tamano de grano de 155

um, adaptada de [89].

Con el fin de disefiar una nueva clase de aleaciones de alta entropia con
excepcionales propiedades mecénicas, Li et al. [94], adicionaron 0.5 % at. de C a la
aleaciéon multicomponente FesoMn30Co10Crio. Cabe resaltar, que este material fue
sometido a varios procesos termomecénicos. La adicién de carbono en esta aleacion
permiti6 la activacion de dos mecanismos de endurecimiento (TWIP y TRIP) por
deformacion plastica atribuido a la transformacion martensitica inducida por
plasticidad y a la formacién de nano-maclas como un mecanismo de endurecimiento
adicional. La formacion de nano-precipitados de carburos del tipo M23Cs (M: Cr, Mn,
Fe y Co) contribuy6 de manera significativa en el fortalecimiento de esta aleacion.
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Figura 1.24. Curvas esfuerzo vs. deformaciéon a temperatura ambiente de una
variedad de HEAs equimolares y no-equimolares derivadas de la aleacion de
Cantor, adaptada de [94].

La figura 1.24 muestra las curvas de esfuerzo — deformacion de ingenieria a
temperatura ambiente de la HEA intersticialmente aleada (color rojo) y otros tipos
de HEAs. La curva #1 mostr6 la resistencia mecanica més alta del conjunto de
aleaciones que corresponde al sistema Fe49.5Mn30C010Cri0Co.s (TWIP-TRIP-HEA)
recristalizada con un tamafio de grano ~4 pm, mientras que la curva #5 presento la
menor resistencia mecanica del conjunto de materiales comparados el cual
corresponde al sistema equimolar FeMnNiCoCr aleado con carbono de una sola fase
y con un tamano de grano ~115 um. Sin embargo, la HEA Fe49.sMn30C010Cri0Co.5
tuvo una elongacién menor comparada con la aleaciéon de fases dual FeMnCoCr
(TRIP-DP-HEA) propuesta por Li et al. [42].

Por otra parte, Li et al. [100], estudiaron el efecto de la adicion de boro en la HEA
AITiNiMnBx (x = 0.1, 0.2, 0.4 y 0.5 en relaciéon atomica). Debido a que el radio
atomico del boro es méas pequeiio que la de los otros elementos de la aleacion, este
elemento ocup6 los sitios intersticiales de la fase bcc formando un sistema
multicomponente de una fase sin la precipitacion de compuestos intermedios.
Adicionalmente, el boro indujo una deformacién en la red cristalina como se puede
apreciar en la figura 1.25, refin6 la microestructura y mejoré las propiedades
mecéanicas de la aleacion, especialmente, la microdureza como es observado en la
figura 1.26.
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Figura 1.25. Constantes de red de la HEA AITiNiMnBx con diferentes contenidos
de boro, adaptada de [100].
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Figura 1.26. Microdureza Vickers de la HEA AITiNIMnBx con diferentes
contenidos de boro, adaptada de [95].

Varios estudios relacionados con el desempeno al desgaste de diferentes HEAs
con adiciones de Boro han sido reportados en la literatura [97,98,101—103]. Se ha
encontrado que la presencia de boro en estas aleaciones promueve la formacién de
fases duras (boruros) que estin favorecidas principalmente por entalpias de
formaciéon méas bajas comparados con la precipitacion de carburos. Ademas, la
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literatura reporta que pequeiias adiciones de boro pueden contribuir al refinamiento
de grano [95,97,104]. Similarmente, el boro también contribuye al endurecimiento
debido a la transformacién martensitica o transformacién inducida por plasticidad
(Transformation Induced Plasticity, TRIP), fendmeno que puede ser explicado
considerando la alta solubilidad intersticial del B que lleva a la nucleacion de la fase
martensitica [105].

Otra de las caracteristicas interesantes en la formacion de fases duras con el boro,
se debe a que estos pueden presentar mayores durezas y estabilidad térmica que
algunos tipos de carburos lo que los hace méas apropiados para aplicaciones de
desgaste [106]. H Zhang et al. [101], reportaron que de acuerdo con el sistema
ternario Fe-Cr-B, los boruros Fe.B presentan una dureza que varia entre 1430y 1480
HV la cual dependera exclusivamente de la cantidad de boro en la aleacion [107,108].

Hsu et al [97], examinaron la resistencia al desgaste por abrasiéon de la aleacion
multicomponente CuCoNiCrAlos;FeBx y demostraron que con las diferentes
adiciones de boro (0 < x < 15,4 %-at.) la resistencia al desgaste mejoro
considerablemente debido al aumento de la fraccion volumétrica de los boruros con
el aumento en la cantidad de boro. De esto se puede inferir que las propiedades
triboldgicas, en especial la resistencia a la abrasion, dependeran del tipo, morfologia
y cantidad de la fase dura presente en la aleacion [109]. La figura 1.27 muestra la
comparacion de la resistencia al desgaste de esta HEA con otro tipo de aleaciones
convencionales. En dicha figura se observa que al incrementar el contenido de boro
hasta aproximadamente un 15 %-at., el material obtuvo un desempeiio mejor con
respecto al acero para rodamientos SUJ2 (AISI-SAE 52100).
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Figura 1.27. Resistencia al desgaste abrasivo en funcién de la dureza para la
aleacion CuCoNiCrAlo.sFe-Bx con diferentes contenidos de boro (x=0, 0.2, 0.6 y 1.0
en relacion atomica), adaptada de [97].
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Desde el punto de vista de la dureza y tenacidad de fractura, la figura 1.28
muestra la dureza de la HEA CuCoNiCrAlo.sFeBx como una funcién del contenido de
boro donde se aprecia un incremento de la dureza a expensas de la tenacidad del
material debido al aumento en la fraccion volumétrica de la fase de boruros
precipitada en la aleacion.
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Figura 1.28. Valores de microdureza y tenacidad de impacto de la HEA
CuCoNiCrAlo.sFe con diferentes contenidos de boro, adaptada de [97].

Como fue mencionado al principio de esta seccién, ha sido establecido que la
adicion de elementos intersticiales, tales como carbono y boro, favorecen el
endurecimiento por soluciéon soélida y son cruciales en los procesos de
transformaciones de fase como ocurre en el caso de los aceros convencionales y como
se ha observado en algunas aleaciones de alta entropia [94,110,111]. Sin embargo,
debido a la fuerte energia de enlace entre los metales de transicion y los no-metéalicos
es inevitable la precipitacion de fases intermetalicas durante los procesos de
fabricacion de aleaciones tales como la fundicion por arco [44,112]. No obstante, el
endurecimiento por precipitaciéon de fases duras debe ser tenido en cuenta en
aplicaciones de ingenieria con el proposito de aumentar las propiedades mecanicas
del material [113].

En esta direccion, la estrategia de solidificacion por laser fue empleada por H.
Zhang et al. [98], con el fin de maximizar la entropia de mezcla y estabilizar la fase
en solucion soélida de la aleacion FeCoNiCrCuTiMoAlSiBos. La técnica de
revestimiento por laser o Laser Cladding emplea una velocidad de solidificacion
rapida que varia entre 104 y 100 °C/s favoreciendo la formacion de fases en solucion
solida vs. compuestos intermedios a través del tiempo de nucleacion de las fases que
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estdn compitiendo en una HEA [98]. Los resultados mostraron un material con
atractivas propiedades mecédnicas con una dureza de 11.3 GPa, un mddulo de
elasticidad de 187.1 GPa y una tenacidad de fractura de 50.9 MPa*mos5. Estas
caracteristicas fueron atribuidas a que la alta velocidad de solidificacién y la adicién
de boro desencadenaron la nucleaciéon de la fase martensitica en el material, el cual
contribuy6 en el mejoramiento de las propiedades mecanicas de la HEA propuesta.

Recientemente, Guojin et al. [103], estudiaron el efecto del boro sobre las
caracteristicas microestructurales y comportamiento al desgaste de la HEA
equiatomica FeCoCrNi preparados mediante Laser Cladding sobre un sustrato de
acero de bajo contenido de carbono (ASTM A36). Los resultados mostraron una
estructura fcc con precipitados ricos en Fe-Cr. La morfologia de esta fase dura
cambio con el incremento en el contenido de boro alcanzando una dureza de
aproximadamente 8480 MPa (865 HV). Desde el punto de vista del comportamiento
al desgaste, dicha propiedad mejoro con la adicion de boro.

Todo lo anterior confirma, que la adicién de Boro a la HEA no equiatomica
Fes0Mn30C010Crio €s un area por explorar, desde el punto de vista, microestructural,
de propiedades mecanicas, y para potenciales aplicaciones hacia el desgaste.

1.5. Manufactura de las HEAs

Los procesos de manufactura de materiales convencionales han podido ser
extrapolados en la produccion de aleaciones de alta entropia o multicomponentes.
La transformacion de los elementos que constituyen la aleacion en productos
terminados dependera de como estos sean procesados. En términos generales, estos
procesos de fabricacion pueden ser clasificados en tres grandes categorias. La
primera ruta de fabricacion es a partir de la preparacion de estos materiales en
estado liquido, el cual involucra la fusién por arco, por resistencia eléctrica, por
induccion, por laser y revestimiento laser o Laser Cladding. La segunda categoria
involucra la preparacion de las HEAs en estado so6lido, el cual incluye el aleamiento
mecanico y posteriores procesos de sinterizacion como, por ejemplo, el
procesamiento isostatico en caliente (HIP, por su sigla en inglés). Y la ultima
categoria involucra la mezcla de elementos mediante procesos en estado gaseoso.
Esta metodologia incluye la deposicién fisica en fase vapor (PVD) o la deposicion
quimica en fase vapor (CVD), deposicion laser pulsada (PLD) y la deposicion de capa
atomica (ALD), como las mas utilizadas. La figura 1.29 resume las rutas de
preparacion empleadas en la fabricacion de HEAs [8,114].
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Figura 1.29. Ilustracién de las rutas de fabricacion de las aleaciones de alta
entropia (HEAs), adaptada de [8].

Particularmente, con el desarrollo de las HEAs, los investigadores se han
centrado en el estudio y perfeccionamiento de estos materiales por métodos de alta
eficiencia como, por ejemplo, el rociado térmico, el revestimiento laser o la
pulverizacion catédica o sputtering [114]. Estos recubrimientos han mostrado
potenciales aplicaciones en ingeniera superficial debido a la alta dureza y resistencia
a la corrosion que poseen [115]. La importancia de estos procesos de fabricacion
radica en que los materiales depositados pueden ser usados como barreras
protectoras contra ambientes agresivos, ya sea por corrosion o desgaste mecanico.
En particular, las tecnologias de rociado térmico y revestimiento laser muestran
mecanismos de solidificacion rapida produciendo microestructuras de grano fino y
retardando la formacion de fases amorfas a altas temperaturas. Ademas, a través de
estos procesos, se inhibe la separacion de fases para producir un estado
supersaturado (efecto de captura del soluto fuera de equilibrio) [8,116]. De acuerdo
con lo altimo, esta seccion se centrara en las rutas de fabricacion utilizados en este
proyecto de investigacion.

1.4.1. Proceso de Fusién por Arco (Arc-Melting)

El proceso de fusion por arco es uno de los métodos comtinmente usados en la
fabricacion de aleaciones de alta entropia [10,114]. Este horno usa generalmente un
electrodo de tungsteno y puede alcanzar temperaturas superiores a los 3000°C
dependiendo de la potencia eléctrica del equipamiento. Sin embargo, elementos con
bajo punto de fusiéon como, por ejemplo, el Mg, Zn y Mn son facilmente evaporados,
lo que hace dificil el control de la composicion quimica usando esta técnica. En el
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proceso de Arc-Melting, todos los elementos que constituyen una aleacién son
completamente mezclados en el estado liquido y después el material fundido es
solidificado en un crisol de cobre refrigerado cuya velocidad de enfriamiento varia
entre 10 y 20°K/s. Adicionalmente, repetitivos procesos de fusion y solidificacion de
hasta 5 veces deben ser llevados a cabo mediante esta técnica para garantizar la
homogeneidad quimica de las aleaciones producidas. La figura 1.30 muestra las
caracteristicas tipicas de un horno de fusién por arco [8,114].

Catodo
Electrodo de cobre
refrigerado con agua _\ Placa cubierta

refrigerada con agua

Plasticos

Placa inoxidable
para proteccion

Elementos
puros de Electrodo de Tubo de cuarzo para
alto punto tungsteno sellado

de fusion
Crisol de cobre

refrigerado

Anillo

Placa soporte refrigerada con agua

Elementos puros de i
Anodo

bajo punto de fusion

Figura 1.30. Representaciéon esquematica de un horno usado en el proceso de
fusion por arco o Arc-Melting, adaptada de [114].

Por otro lado, la baja velocidad de enfriamiento de esta técnica conlleva a
variaciones en las caracteristicas microestructurales, tales como la formacion de
estructuras dendriticas e interdendriticas debido a la segregacion de elementos.
Otros defectos tipicamente observados en materiales obtenidos por la técnica de
fusion por arco, el cual incluyen grietas, poros, esfuerzos residuales, etc., podrian
influir negativamente en las propiedades mecéanicas de las aleaciones de alta
entropia. Por lo tanto, otras rutas de fabricacion pueden ser empleadas en la
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produccion de aleaciones de alta entropia con el propésito de reducir la cantidad de
defectos introducidos en el material [8,114].

1.4.2. Proceso de revestimiento por laser (Laser Cladding)

Recientemente, el Laser Cladding ha ganado una gran importancia en una
variedad de sectores industriales tales como el automotriz, aeroespacial, naval, entre
otros [8,115,117] debido a que mediante esta técnica pueden ser obtenidos
recubrimientos con espesores alrededor de 1 a 5 mm, el cual es superior a las
peliculas obtenidas por los métodos en estado gaseoso y generan una excelente union
metaldrgica entre el sustrato y el recubrimiento, mayor que el obtenido a través del
método de rociado térmico [115].

La técnica de revestimiento por Laser o Laser Cladding usa una fuente de calor
proveniente de un rayo laser que funde los polvos pre-depositados o
sincronicamente alimentados y una capa delgada del sustrato con el fin de formar
un revestimiento protector libre de defectos, bien fusionado con el material de base
y con una minima dilucién. Debido a la alta densidad de energia focalizada en una
zona confinada de la superficie del material base junto con un enorme efecto de
enfriamiento sobre este, los polvos al formar el recubrimiento experimentan una
rapida fusiéon y una tasa de enfriamiento muy alta alrededor de 103 a 10% K/s
[117,118].

Por otra parte, el método de Laser Cladding puede ser llevado a cabo a través de
un paso o dos pasos. El revestimiento laser de dos pasos (two-step laser cladding) o
revestimiento con polvos pre-depositados es el método mas simple empleado en esta
técnica donde los polvos permanecen sobre la superficie del sustrato antes de ser
posteriormente fundidos por el haz del rayo laser. Usualmente, los polvos son
aplicados en forma de pasta con la adicion de agua o algin agente controlador del
proceso (binder), como el alcohol polivinilico, con el proposito de mantener la
aglomeracion de los polvos y prevenir la remocion del material particulado debido a
la presencia de un flujo de gas inerte que protege el proceso de los fenémenos de
oxidacién. Generalmente, el agua o los solventes organicos empleados en la
preparacion de los polvos es evaporado a través de un proceso de secado y por medio
del proceso de fusion del laser usado en este método. Este proceso en términos
generales es lento, una alta cantidad de polvo es desperdiciado y en algunas veces es
dificil de adaptar en formas de geometria compleja [118,119].
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Figura 1.31. Diagrama esquematico del proceso de laser cladding, adaptado de
[119].

En el proceso de un paso (one-step laser cladding), comtinmente el material de
aporte es aplicado a través de un sistema de alimentado en forma de polvo,
alambre/cinta. La figura 1.31 muestra una representacioén esquematica de los pasos
mencionados anteriormente.

El proceso de laser cladding con sistema de alimentacion de polvos proyectados
es el método mas ampliamente usado en ingenieria debido principalmente a la
eficiencia en el acoplamiento entre el haz de rayo laser y los polvos. Inicialmente, el
laser irradia una delgada capa del sustrato para formar una pileta fundida [120]. De
manera simultanea los polvos son inyectados de forma directa o lateral dentro de la
zona interaccion entre el rayo laser y el sustrato siendo estos fundidos por el laser, y
atrapados por la pileta parcialmente fundida del sustrato. Posteriormente, el sistema
continuara liberando el polvo dentro del laser a medida que el cabezal o el material
base avanzan dando inicio al proceso de solidificacion hasta formar el recubrimiento.
En este caso, la energia debe ser lo suficiente alta para fundir los polvos sin derretir
demasiado el material base [118,119]. Sin embargo, este proceso requiere el minimo
de preparacion superficial y resuelve el problema de aplicacion sobre superficies de
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geometria compleja [121]. La figura 1.32 muestra una representacion esquematica
del proceso de laser cladding acoplado a un sistema de alimentacién de polvos.

Rayo lases .
¥ T Rayo laser

| | L
| 2% | 7

-« Gasde - Gas de

/ p n proteccion
/| /
/

/// /
. / Boquilla
Flujo de L/ \ / // lateral

polvo

Difusores
de gas

Recubrimiento Recubrimiento

Sustrato . Sustrato
il I

[ . = [

a) b)
Figura 1.32. Proceso de inyeccion de polvos por Laser Cladding, a) alimentacion
directa y b) alimentacion lateral de polvos, adaptado de [119].

Para el sistema de alimentacion con alambre/cinta, el material de aporte aplicado
lateralmente puede ser calentado y fundido en un extremo con el haz del rayo laser
hasta formar una gota que cae sobre la superficie del material base con el propésito
de formar el recubrimiento [122]. La otra alternativa es la alimentaciéon del
alambre/cinta dentro de la pileta fundida formada sobre el sustrato por el laser
donde este es fundida por fendmenos de conduccién térmica [119]. En ambos casos,
la formacion de recubrimientos con superficies de aspecto irregular es debido a una
sensibilidad del proceso en la alineaci6n del alambre, el cual puede llevar a altas tasas
de dilucidén. La principal ventaja de esta técnica, respecto de las convencionales, es
la disminucion en las pérdidas del material de aporte, ya que en la mayoria de los
casos la totalidad del material es depositado sobre la superficie del metal de base
[121]. La figura 1.33 muestra un esquema de la aplicacién del revestimiento laser
usando un sistema de alimentacion de alambre/cinta.
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Figura 1.33. Representacion esquematica del proceso de Laser Cladding con
alimentacion de alambre/cinta, configuraciones a) de caida de gota y b) cléasica,
adaptada de [119].

Por otra parte, la calidad y propiedades finales de un recubrimiento producido
por Laser Cladding pueden estar influenciados por una gran variedad de factores que
incluyen la geometria del revestimiento, microestructura, dilucion, presencia de
defectos, entre otros. Sin embargo, estos factores dependeran tanto de los
parametros del proceso como de los fenémenos fisicos que ocurren en el proceso de
fabricacion del recubrimiento por laser [118]. Los parametros mas importantes que
reunen las condiciones Optimas de la técnica son la potencial del laser (P), la
velocidad de barrido (Vs) y la tasa de alimentacion (F). Adicionalmente, otras
variables consideradas dentro del proceso de Laser Cladding incluyen los materiales
involucrados en la fabricaciéon de los recubrimientos tales como la composiciéon
quimica del material de aporte, tamafio de particula y las propiedades del sustrato,
asi como la geometria de la pieza de trabajo, la masa, composiciébn quimica,
condicién superficial, y las propiedades termo fisicas y opticas del material base

[117—119,121].

En La figura 1.34 se muestra una representacion de la secciéon transversal de un
cordon obtenido por Laser Cladding, donde H es la altura; W el ancho y B es la
profundidad del recubrimiento. A es el area total de la seccidon transversal, Ap es el
area diluida en el sustrato, Buaz es la profundidad de la zona afectada por el calor en
el sustrato y Anaz es el area de la zona afectada por el calor en el sustrato. La
geometria de un recubrimiento obtenido por esta técnica estd fuertemente
influenciada por la tasa de alimentacion y la potencia del laser. Un incremento en la
tasa de alimentacion aumentara la altura del material depositado. Por otra parte, el
ancho de la seccion transversal del recubrimiento esté relacionado con la potencia,
el didmetro del rayo del rayo laser y la disminucion de la velocidad de barrido. En
esta misma direccion, la profundidad de la zona térmicamente afectada por el calor
aumentara con un incremento tanto de la velocidad de barrido como de la potencia
del laser, el cual tiende a aumentar la diluciéon desde el metal base hacia el

recubrimiento [118].
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Adicionalmente, la calidad y las propiedades de recubrimientos producidos por
Laser Cladding dependeran fuertemente de la microestructura obtenida. Uno de los
factores claves en la fabricacién de revestimientos a través de esta tecnologia es
garantizar la homogenizacion de la pileta fundida mediante la transferencia de calor
por conveccidon. Generalmente, un alto gradiente de temperatura dentro de la pileta
fundida causa una intensa conveccion por el efecto Marangoni [123,124], generando
una rapida homogenizacién del material fundido. Sin embargo, el parametro que
caracteriza la influencia de la convecciéon en la homogenizacion del liquido es el
nimero de tension superficial S, definida por la ecuacion

ﬂ *Q*D
S = (d;T;)Ti Ecuacion (9)

donde dy/dT es el coeficiente de temperatura de la tension superficial, Q es el flujo
de energia neto por unidad de area rayo laser, D es el diAmetro del rayo laser, u es la
viscosidad de la pileta fundida, V es la velocidad de barrido y k es la conductividad
térmica del recubrimiento [118].
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Figura 1.34. Seccion transversal de un recubrimiento obtenido por Laser
Cladding, adaptada de [118].

Para bajos valores de S, la conveccion puede ser despreciable, indicando que la
transferencia de masa en la pileta fundida es netamente difusiva, el cual da como
resultado una distribucion en composicion no homogénea debido a que la pileta
fundida experimenta un tiempo de vida uatil muy corta siendo la homogenizacion
insuficiente. Por el contrario, cuando S es alto, la conveccidon juega un papel
importante en el calor y transferencia de masa al interior de la pileta fundida
garantizando de esta manera la homogenizacién en composicién quimica del
material. Es importante resaltar, que la velocidad de conveccidon para los metales es
varias 6rdenes de magnitud mayor que la velocidad de barrido del laser, resultando
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en una homogenizacion extremadamente rapida [120]. Sin embargo, la
homogenizaciéon en composicion se dificultara cuando la temperatura de fusion de
los elementos de aleacién que componen el material de aporte es considerablemente
mayor que la temperatura de fusion del sustrato, o cuando los elementos del material
usado en la elaboracion del recubrimiento reaccionan con la pileta fundida para
formar fases insolubles de altos puntos de fusién. Por ejemplo, este tipo de
fendmenos ocurre en la union de aleaciones de aluminio con otros metales debido a
la baja temperatura de fusiéon de este elemento y a su tendencia a formar compuestos
intermetalicos de alta temperatura con otros metales, especialmente, con el Ni
[118,120].

Junto con la homogenizacion de la pileta fundida, el proceso de solidificacién en
Laser Cladding es fundamental en la obtenciéon recubrimientos con propiedades
excepcionales. El fendmeno de solidificacion por este método es frecuentemente
rapido ya que las tasas de crecimiento de la intercara sélido-liquido son a menudo
superiores a 10 mm/s y como consecuencia de ello las microestructuras tipicas de
solidificacion incluyen crecimiento planar, celular y dendritica [120,125].

Para una aleacion dada, la microestructura depende fundamentalmente de las
condiciones de solidificacion locales, el cual son determinadas por la tasa de
solidificacion (R) y el gradiente térmico de la intercara s6lido/liquido (G). Por otro
lado, las caracteristicas morfologicas de las capas rapidamente solidificadas son
controladas por la relacion G/R, mientras que el producto de G y R representa la
escala de la microestructura de solidificacion. Por ende, cuando la relacion G/R es
alta un frente de solidificacion, es decir, G es muy alta y/o R es extremadamente baja
un crecimiento planar toma lugar. Cuando R incrementa, la microestructura puede
cambiar a celular dendritico, columnar dendritico y finalmente a equiaxial
dendritico. Los modos de crecimiento celular y columnar se producen sin la
formacion de brazos dendriticos secundarios. Si se forman brazos, la
microestructura cambia a modo dendritico. Cuando la velocidad de enfriamiento del
liquido en el frente solidificacién (el cual representa el producto G*R) en la figura
1.35, se obtiene una microestructura de solidificacion mas fina, llevando a un
incremento en las propiedades mecanicas del material [118,126].

Particularmente, el crecimiento celular y dendritico observado en procesos de
Laser Cladding usualmente son columnares en forma y tienden a crecer
perpendicularmente a la intercara del recubrimiento/sustrato (o perpendicular a las
isotermas de temperatura) ya que el calor principalmente a través del sustrato y, en
esta direccidon, se genera un gradiente térmico mas pronunciado. Cerca de la
superficie de la capa revestida, el calor es disipado principalmente a través del
contacto de esta con el aire y G ya no es predominante. Por esta razon, en esta region
las dendritas son mas finas y aleatoriamente orientadas [127].
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Figura 1.35. Efecto de G y R sobre la morfologia de la microestructura obtenida
por Laser Cladding, adaptada de [126].

Las variables R y G son una funcién del tamafio y geometria de la pileta fundida,
y a su vez estan influenciadas por los parametros del proceso de Laser Cladding tales
como la potencia, la velocidad de barrido o avance, el didmetro del haz o la
temperatura del sustrato [118]. Por ejemplo, la pileta fundida tiene una geometria
semiesférica a bajas velocidades de avance y comienza a ser mas alargada cuando la
velocidad aumenta [120].

Existe una relacion entre la tasa de solidificacion local R y la velocidad de avance
V:R =V cos 0, donde 0 es el angulo entre el vector de velocidad de barrido y la normal
a la intercara soélido/liquido (S/L) [118,120]. De acuerdo con la representacion
esquematica mostrada en la figura 1.36, la velocidad de solidificacion R es minima
en el fondo (0=90°) y maxima en la superficie de la pileta fundida (0 tiende a 0),
indicando que R aumenta desde el fondo a la superficie del recubrimiento. En
contraste a R, el gradiente térmico G es maximo en la intercara
recubrimiento/sustrato y minimo en la superficie del revestimiento, es decir, que G
disminuye desde el fondo a la superficie del material depositado [118].
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Figura 1.36. Representacion esquematica de la seccion transversal paralela a la
direccion del recubrimiento que corta la linea central del cordén depositado
mostrando la tasa de solidificacion (R), la velocidad de barrido (V), y el angulo (0)
entre ellos y la tasa de crecimiento de las dendritas, adaptado de [125].

La formaciéon de grietas y poros/vacios es un fendmeno que usualmente se
presenta en recubrimientos producidos por Laser Cladding. Especificamente, las
grietas pueden ser divididas en fisuras fragiles y en caliente. Otro fen6meno presente
en la produccion de recubrimientos por esta tecnologia, son las grietas de
solidificacion el cual son causadas por la presencia de una fase o impurezas con una
baja temperatura de fusion. Estos defectos usualmente aparecen cerca de la zona de
fusion. Por otra parte, las fisuras en caliente generalmente son formadas en direcciéon
perpendicular al cordon de material depositado y crecen a lo largo de los bordes de
grano debido a la segregacion preferencial de soluto o impurezas. Durante el proceso
de solidificacion, las puntas de las dendritas crecen rapidamente y de manera
instantanea, dando lugar a la formaciéon de una pelicula de baja temperatura de
solidificacion. Subsecuentes procesos de solidificacion y enfriamiento pueden
originar cavidades por contraccién en las regiones inter dendriticas [118]. La baja
dilucion y altas velocidades de solidificacion pueden solucionar el problema de la
formacion de fisuras en caliente debido a una redistribuciéon del soluto, llevando a
las estructuras de solidificacion a una composicion méas uniforme [128,129].

Las grietas fragiles son producidas durante el proceso de enfriamiento debido a
que el recubrimiento en caliente trata de contraerse, pero es restringido por el
sustrato relativamente frio y rigido. Desde el punto de vista mecanico, las fisuras
ocurren como consecuencia de un esfuerzo ultimo de tensién del material depositado
mayor que el esfuerzo de tension del sistema junto incluyendo la deformabilidad del
sustrato. Estas grietas generalmente crecen perpendicular a la intercara
revestimiento/sustrato. Una forma de evitar la formacién de estas fisuras es a través
del precalentamiento del sustrato [125].
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La presencia de poros o vacios en un recubrimiento en términos generales puede
ser causado por la presencia de gas o aire atrapado dentro de la pileta fundida
durante la solidificacion, o si la solidificacion procede en diferentes direcciones
ocasionando que algunas regiones de masa fundida puedan esta confinadas. La
porosidad en la intercara revestimiento/sustrato puede ser causada por fallas
menores sobre la superficie del sustrato tales como grasa, 6xidos, defectos, alterando
la tension superficial y, por consiguiente, disminuir la uniéon metalargica entre el
sustrato y el revestimiento. Por otra parte, los poros interconectados ocurren entre
los cordones adyacentes en la fabricacion de multicapas por Laser Cladding [118].

A la fecha, muchos métodos de fabricacién como los exhibidos en la figura 1.31
han sido empleados o explorados en la elaboraciéon de recubrimientos de alta calidad,
con el fin de proteger elementos de maquinaria o dispositivos contra condiciones
adversas tipicas de una industria en constante crecimiento. Sin embargo, los costos
involucrados en la produccion y/o uso de dichas técnicas usualmente son elevados,
y producir revestimientos de poco espesor podria tener un pobre desempeiio
dependiendo de la aplicacion. Lo dltimo sugiere que el proceso de Laser Cladding,
como una reciente y prometedora tecnologia de modificacion superficial, podria
resolver algunos problemas presentes en estos métodos. En términos generales, los
depositos producidos por laser poseen una microestructura fina y una excelente
unién metalargica con el material base, y espesores que van desde la escala
micrométrica a la milimétrica. Tal vez, una de las caracteristicas mas interesantes de
esta tecnologia, es la de concederle al revestimiento un desempeno deseado a través
de una amplia eleccion de precursores dentro del material de aporte. Recientemente,
los recubrimientos basados en aleaciones de alta entropia han mostrado atractivas
propiedades en comparacion con el desarrollo de materiales convencionales. Por lo
tanto, un nuevo tipo de revestimientos de HEAs con excelente resistencia a al
desgaste deberian ser disefiados, producidos y usados en condiciones reales de
servicio [115,117,130,131].
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CAPITULO 2
JUSTIFICACION DEL PROYECTO

2.1. Motivacion

Anualmente, un sin nimero de sistemas mecanicos es sometido a condiciones
severas de explotacion lo que representa un alto consumo apreciable de energia para
vencer la friccidon, generando un gasto elevado de materiales en la fabricacion de
piezas de repuesto, cuantiosos trabajos de reposicion y mantenimiento que en el
tiempo influyen negativamente en la eficiencia y rentabilidad de la industria minera.
Cabe resaltar, que los dafos generados en piezas por causa del desgaste
generalmente no se enfrentan desde el punto de vista preventivo o de disefio de
nuevos materiales y procesos, sino desde la perspectiva del mantenimiento
correctivo, es decir, desde procedimientos de reconstruccién o simplemente
reposicion continuada de elementos mecanicos. Sibien se encuentran en la literatura
numerosos reportes sobre las caracteristicas y propiedades de las aleaciones de alta
entropia a un gran nivel de profundidad cientifica, atin no se distinguen estudios que
contengan una evaluacion dedicada a este tipo de materiales en aplicaciones de
ingenieria especifica.

Se ha estimado que el consumo de energia producido por las actividades mineras
representa el 6.2% de la energia total consumida a nivel mundial, cuya gran parte de
dicha energia consumida es usada para vencer la friccion. En esta misma direccion,
la fricciéon y desgaste generado en los procesos de mineria traen consigo un aumento
considerable en las emisiones de gases de efecto invernadero en la atmosfera (CO-)
deteriorando de esta forma el medio ambiente. Particularmente en Chile, los costos
de operacion de la industria minera han aumentado desde los 90 cUS$/1b desde el
afno 2005 hasta los 217 cUS$/lb en el ano 2014, lo que indica un crecimiento
promedio del 10% anual. De acuerdo con estas cifras, gran parte de los gastos
reflejados se debe a los materiales usados en la manipulacion de materias primas
que constituyen el talén de Aquiles de las operaciones minera.

A pesar de los notorios mejoramientos tanto en procesos operativos como en el
desarrollo de materiales, es indispensable realizar un trabajo de investigaciéon y
desarrollo tecnologico de nuevos materiales de ingenieria a nivel superficial, desde
la perspectiva de la ciencia e ingenieria de materiales, con el fin de reducir los
fendmenos de friccidon y desgaste en la mineria el cual estan asociados directamente
con el incremento en los costos de mantenimiento y de esta manera contribuir en la
disminucién del impacto ambiental.
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2.2, Justificacion de la investigacion

La mineria ha sido una parte esencial en el desarrollo de la civilizaciéon por miles
de anos proporcionando materias primas en aras del mejoramiento continuo de la
calidad de vida de los seres humanos. Sin embargo, la extraccion de minerales ha
sido una de las actividades mas vulnerables a fenomenos de friccion y desgaste,
debido principalmente a la fuerte interaccién entre los materiales de ingeniera
usados en esta industria con el medio circundante. El impacto generado por los
fenomenos de desgaste involucra enormes costos financieros desde el punto de vista
econdémico relacionados con la reposicion y/o reconstruccion de piezas desgastadas
en estos sectores de la industria, un alto consumo de energia para vencer la friccion
en los procesos de mineria y un elevado precio en el deterioro del medio ambiente

[67].

Por lo tanto, existe un gran potencial para reducir de manera sistematica los
fenomenos de desgaste presentes en la industria minera que incluya el desarrollo y
uso de nuevos materiales, especialmente recubrimientos superficiales de alto
desempeiio fabricados con materiales de excepcionales propiedades mecénicas.

Alafecha, la HEA no equimolar de Fego-xMnxCo10Crio propuesta por Li et al. [42]
ha mostrado un comportamiento inusual de alta resistencia mecanica, combinado
con alta ductilidad y, por ende, alta tenacidad, caracteristicas no observadas en
aceros convencionales. Desde luego, esta combinacion de propiedades puede dar
lugar a un comportamiento excepcional desde la perspectiva de minimizar el efecto
del desgaste mecanico en el material. Si bien esta HEA fue fabricada en “bulk” bajo
condiciones convencionales de fabricacion (fusiéon por arco y posterior tratamiento
termomecanico), la produccion de este material mediante el proceso de Laser
Cladding supone todo un desafio debido a las notorias diferencias en los procesos de
manufactura, principalmente la velocidad de calentamiento/enfriamiento.

No obstante, el desarrollar este tipo de materiales en forma de recubrimientos
abre un horizonte de oportunidades tecnolbgicas tanto en la proteccion como en la
reparacion de piezas y componentes mecanicos para la industria. Teniendo en
consideracion todos los aspectos anteriormente mencionados, el objetivo del
presente trabajo de investigacidon se centra en la manufactura de recubrimientos
basados en aleaciones multicomponente con adiciones de boro con el proposito de
incrementar las propiedades mecanicas y ser evaluados en aplicaciones de desgaste
por abrasion. Para lograr estos objetivos, la aleacion no equiatomica
Fe50Mn30C010Cri0Bx (x = 0, 3, 5y 10 % atomico) sera preparada sobre un sustrato de
acero inoxidable del tipo 316L via Laser Cladding y el efecto del contenido de boro
sera estudiado. El objetivo final es obtener un recubrimiento resistente al desgaste
que pueda proteger al sustrato de la degradacion con el proposito de ser usado
potencialmente en aplicaciones industriales. Finalmente, se espera contribuir desde
la ciencia e ingenieria de los materiales a las aplicaciones en ingeniera de superficies.
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2.2.1. Objetivo General

Estudiar el efecto del contenido del boro en un recubrimiento de HEA
Fe50Mn30C010Crio sobre la microestructura, propiedades mecénicas y resistencia al
desgaste por abrasion.

2.2.2, Objetivos Especificos
v Evaluar el efecto que tiene la adicion de Bx (0 % at. <x<10 % at.) sobre la

modificacion microestructural (identificacion de fases presentes, su
morfologia, proporcion y ordenamiento cristalografico) del sistema de
aleacion FesoMn30Co10Crio producida por Laser Cladding.

Estudiar la influencia de la adicién de Bx (0 % at. <x<10 % at.) y la
microestructura sobre el comportamiento mecéanico (resistencia mecanica,
ductilidad y dureza) de la aleacion FesoMn30Co10Crio producida por Laser
Cladding.

v' Analizar la influencia del contenido de boro (0 % at. <x< 10 % at.),

microestructura y propiedades mecénicas del material en forma de
recubrimiento protector aplicado por la técnica de Laser Cladding sobre el
desempeiio frente al proceso de desgaste por abrasion.

Comparar el efecto del boro sobre la microestructura y dureza de la aleacion
multicomponente Fe;oMn3zoCo10Crio fabricada por los métodos de Arc-
Melting y Laser Cladding.

2.3. Aportes de la tesis
El conocimiento generado en este proyecto de investigacion tras alcanzar sus
objetivos traera diversos aportes tales como:

El conocimiento en el desarrollo y fabricaciéon de recubrimientos resistentes
al desgaste basados en el concepto de aleaciones multicomponentes
depositados por revestimiento laser (Laser Cladding) para aplicaciones de
ingenieria de superficies.

El desarrollo de una metodologia que permita bajo condiciones de ensayo
controladas determinar los procesos de desgaste presentes en este tipo de
materiales.

Continuar la linea de investigaciéon con el propésito buscar potenciales usos
de este tipo de materiales en aplicaciones de interés tecnologico e industrial
usando procesos de manufactura avanzada, tales como revestimiento laser
(Laser Cladding) o conformacion de red disenada por laser (Laser Engineered
Net Shaping).
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CAPITULO 3
DISENO EXPERIMENTAL

3.1. Metodologia de la Investigacion
La metodologia del proyecto de investigacion para cada objetivo especifico fue la
siguiente:

Objetivo especifico I: Efecto de la adicion de B sobre la microestructura
de la aleaciéon Fe5;0Mn30Co010Crio producida por Laser Cladding.

Para esta fase del proyecto, se emplearan polvos de alta pureza de Fe, Mn, Co y
Cr con diferentes adiciones de Boro que varian de 0 hasta 10% atémico. Como se
menciono en la introduccion, la fabricacion de estas aleaciones se realizara por el
método de Arc-Melting para determinar la viabilidad en la obtenciéon de estos
materiales. En esta parte del proceso, los polvos se mezclaran de forma convencional
para luego ser fundidas en un horno de fusion por arco. Por otra parte, las distintas
aleaciones seran homogeneizadas mediante el método de molienda de alta energia y
posteriormente dichas mezclas seran depositadas sobre un sustrato de acero
inoxidable via Laser cladding. Con el fin de estudiar el efecto de los diferentes
contenidos de boro sobre las HEAs producidas por Laser Cladding, se evaluara la
microestructura desde el punto de vista morfolégico, del tamafio y distribuciéon de
las fases presentes. Esta misma metodologia sera empleada para estudiar el efecto
del boro sobre los materiales obtenidos mediante Arc-Melting.

Objetivo especifico II: Efecto de la microestructura sobre el
comportamiento mecanico de la aleacion Fe;oMn30Co010Crio con
adiciones de boro aplicadas mediante Laser Cladding.

Una vez estudiado el efecto de la microestructura de los revestimientos hechos
con diferentes contenidos de boro, se evaluaran las propiedades mecénicas
(resistencia mecanica, ductilidad y dureza) de las aleaciones multicomponentes
propuestas mediante ensayos mecanicos. De igual forma, se plantea dentro de esta
investigacion proponer un modelo que relacione el efecto que tiene la adicion del
boro y la microestructura sobre el comportamiento mecanico de la aleacion
Fe;o0Mn30C010Crio producido por Laser Cladding. Adicionalmente, las aleaciones
manufacturadas por Arc-Melting seran evaluadas desde el punto de vista de la
dureza del material.

Objetivo especifico III: Influencia del contenido de boro,
microestructura y propiedades mecanicas del recubrimiento
FesoMn30Co010Criosobre el desempeio al desgaste por abrasion.

En esta fase se evaluara el efecto de la cantidad del boro considerando la
microestructura y comportamiento mecanico sobre el desempefio al desgaste por
abrasion desde el punto de vista de la pérdida de masa, tasa de desgaste por abrasion,
la morfologia de las superficies desgastadas y los mecanismos de dafio presentes en
los procesos de abrasién de los revestimientos producidos en la etapa II, siguiendo
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los protocolos de la norma ASTM G65 “Standard Test Method for Measuring
Abrasion Using the Dry Sand/Rubber Wheel Aparatus”. Esta etapa busca establecer
la influencia de la microestructura y dureza de los recubrimientos con diferentes
contenidos de boro sobre el desempeiio al desgaste por abrasion. El desempeio
frente al desgaste por abrasién no sera evaluado en las muestras obtenidas por el
método de Arc-Melting.

Objetivo especifico IV: Comparar el efecto del boro sobre la
microestructura y propiedades mecanicas (microdureza) de la aleacion
multicomponente Fe;oMn3z0C010Crio fabricada por los métodos de Arc-
Melting y Laser Cladding.

En esta parte se comparara el efecto del boro sobre la microestructura y dureza
de los materiales producidos por ambas técnicas de sinterizacion. La comparacion a
nivel microestructural, dureza y composicion quimica ayudaria en trazar una mejor
ruta en la fabricacion de estas aleaciones para trabajos futuros.

3.2. Preparacion de Muestras

Los polvos usados en la fabricacion de los recubrimientos de las aleaciones
multicomponente propuestas en el presente proyecto de tesis fueron inicialmente
adquiridos a través de la compania GoodFellow. La materia prima estaba constituida
de polvos de Fe (99% de pureza), Mn (99.5% de pureza), Co (99.9% de pureza), Cr
(99% de pureza) y B (92.1% de pureza). Las caracteristicas de los polvos
proporcionados por Goodfellow son resumidos en la tabla 3.1. Las observaciones
indican la presencia de contaminantes en ppm de los polvos suministrados por la
firma Goodfellow.

Tabla 3.1. Caracteristicas de los polvos usados en la investigacion.

Tamano
Elemento Par(tii(::ula Pl;;oe)za Condicion Observaciones*
(um)
Fe 6-8 99.0  Cristalina Si,C,P,S
Mn 45 99.5 Cristalina  No indicado
Co 50 - 150 99.9  Cristalina Cu, Fe,Nij, C, S
Cr 38 -45 99.0  Cristalina Al Fe, C, S, Si
B 1 92.1  Amorfo Al.’ Ba, Bi’ Ca, Cd, Mn, N, Na,
Ni, O, Si

* Otros elementos contenidos en los polvos elementales.
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3.2.1. Fusion por Arco (Arc-Melting)

Latabla 3.2 muestra la composicion quimica nominal de las muestras preparadas
considerando el sistema de aleaciéon multicomponente Feso-xMn30Co10CrioBx con
diferentes adiciones del boro (x = 0, 3, 5 and 10 % atémico). Los diferentes sistemas
de aleacion propuestos fueron etiquetados en funcion de su contenido nominal (%
atomico) Alloy-Bo, Alloy-B3, Alloy-B5 y Alloy-B10 respectivamente. Las aleaciones
se fundieron en un horno de fusion por arco convencional usando un crisol de Cu
refrigerado por agua y fue usado como gas de protecciéon Argon de alta pureza
(99.9%). Una vez obtenidas las muestras, estas fueron refundidas hasta 5 veces para
asegurar la homogeneidad en composicion quimica de las aleaciones. Las
dimensiones de las probetas obtenidas tenian aproximadamente 10 mm de didmetro
y 30 mm de largo. La figura 3.1 muestra las caracteristicas de las muestras
conseguidas después del proceso de fusion por arco, las cuales fueron
posteriormente cortadas para ser analizadas mediante diferentes técnicas de
caracterizacion.

Tabla 3.2. Composicién quimica nominal de las muestras preparadas por la
técnica de fusién por arco (% atoémico).
Referencia Fe Mn Co Cr B
Alloy-Bo 50 30 10 10 O
Alloy-B3 47 30 10 10 3
Alloy-B5 45 30 10 10 5
Alloy-B10 40 30 10 10 10

"

oo
- R N

Figura 3.1. Muestras producidas mediante la técnica de fusion por arco.
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3.2.2. Revestimiento laser (Laser Cladding)

La composicion quimica del material base se reporta en la tabla 3.3. De acuerdo
con estos resultados, el material del sustrato se ajusta a la composicién quimica de
un acero inoxidable austenitico del tipo 316L segin norma ASTM A24 [132]. La
figura 3.2 muestra la microestructura del material usado como sustrato en la cual se
observan granos equiaxiales de austenita, maclas de recocido y bandas de
deformacion tipicas de un proceso de manufactura por laminacion en caliente. Las
bandas de deformacién han sido observadas en aceros inoxidables austeniticos tras
procesos de laminacion en caliente [133].

Tabla 3.3. Composicién quimica nominal del sustrato utilizado (% peso).

C Mn Si P S Cr Ni Mo N Fe
Sustrato 0.024 1.370 0.295 0.035 0.004 17.131 9.868 2.208 0.044 Bal

0.03 2.00 0.75 0.045 0.030 B B B 0.10
ASTM 240 Max. Max. Max. Max. Max. 16.0—-18.0 10.0—-14.0 2.00—3.00 Max. Bal.

Se prepararon dos muestras para ensayo de traccion uniaxial de una placa de
acero inoxidable grado 316L de 10 mm de espesor. Las pruebas de tension se
realizaron en una maquina universal de ensayos Zwick Z100 con una capacidad de
100kN, bajo condiciones de temperatura ambiente (25°C) y una velocidad de
deformacion de 1x10-3mm/s. La figura 3.3 muestra las curvas tipicas de esfuerzo vs
deformacion obtenidas de material base. De la grafica se estim6 el limite elastico (oy)
y la resistencia mecéanica (ours) del material cuyos valores se promediaron y se
reportan a continuacion: oy = 197 MPa y ours = 448 MPa. Estos datos se usaron
posteriormente en la estimacion de las propiedades mecanicas de los recubrimientos
producidos por Laser Cladding sin considerar el aporte del material base.

M:;:ﬁ-—‘\ﬂ
stigacion. Se

=

uso

e tEla gt o TR L\
Figura 3.2. Microestructura del sustrato utilizado en la inve
como reactivo Kalling-2.
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Figura 3.3. Curvas esfuerzo — deformacion del sustrato.

Los polvos elementales descritos en la seccion 3.2 fueron mezclados
mecanicamente en un molino atritor por 30 horas a una velocidad de
aproximadamente de 425 rpm y a una relaciéon bolas/polvo de 10:1. Para impedir la
oxidacion de los polvos se us6 Argon de alta pureza. Cada 10 horas fueron extraidas
muestras de los polvos mezclados para ser analizados mediante técnicas de
caracterizacion. El proposito de este método de preparacién de polvos fue la de
garantizar la homogenizacién en composicion quimica de los polvos que serian
posteriormente usados en la fabricacion de los recubrimientos. La tabla 3.4 muestra
la composicion quimica de los polvos preparados después de 30 horas de molienda
del sistema multicomponente Feso-xMns30Co10CrioBx antes de ser sinterizados por
laser. Estas mediciones se llevaron a cabo en un espectrémetro de emision optica de
plasma acoplado inductivamente (ICP-OES). El nimero en paréntesis indica el
cambio relativo en la composicion al ser comparado con la composicion quimica
nominal considerada en la investigacion (ver tabla 3.2).

Tabla 3.4. Composicion quimica de las muestras preparadas después de 30 horas
de molienda (% at.). El numero en paréntesis indica el cambio relativo en
composicion comparado con la composicién nominal.

Polvo Fe Mn Co Cr B
MA-Bo 48.63 31.13 10.41 9.83 0.00
(-3%)  (+4%) (+4%) (-2%) (0%)
MA-B3 45.95 30.87 10.37 9.74  3.06
(-2%)  (+3%) (+4%) (-3%) (+2%)
MA-B5 43.86 30.81 10.34 9.95 5.03
(-3%)  (+3%) (+3%) (0%) (0%)
MA-B10 39.80 30.34 10.50 9.97 9.30
(0%)  (+1%) (+5%) (0%)  (-7%)
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Las muestras se fabricaron utilizando un laser de onda continua bombeada con
un diodo Nd-YAG y una potencia de 2.2 kW (Rofin DY022) montado sobre un brazo
robotico. El equipo utilizé una longitud de onda de 1060 nm y un didmetro del haz
en forma circular de 2 mm. Se us6 Argén de alta pureza con un caudal de 10
litros/minuto con el propoésito de evitar la oxidacion de las particulas de polvo y la
pileta fundida durante el proceso de fabricacion de los revestimientos.

Antes de producir las muestras usadas en este trabajo de tesis, se optimizaron
tres principales parametros de procesamiento laser, es decir, potencia (P), didmetro
del haz (D) y velocidad de barrido (V) con el fin de obtener recubrimientos de
aleaciones multicomponentes completamente fundidos y densos. Después de
muchos ensayos sobre cupones de acero inoxidable de 25 x 25 x 5 mms3,
recubrimientos “uniformes y de buena calidad” fueron obtenidos. La figura 3.4
muestra las probetas producidas, usados como punto de referencia en la posterior
fabricacion de los revestimientos por Laser Cladding, mientras que en la tabla 3.5
son reportados las condiciones de procesamiento de los diferentes revestimientos
producidos en este proyecto de investigacion, en donde HI es el aporte de calor
necesario para aplicar los revestimientos por laser. Una vez establecidas todas las
condiciones en la ruta de fabricacion de los recubrimientos por Laser Cladding, éstos
se etiquetaron como LCA-Bo, LCA-B3, LCA-B5 y LCA-B10 respectivamente.

& N
N

DI N
L ® et

L
- e
&

Figura 3.4. Morfologia superficial de las multicapas obtenidas por Laser Cladding
sobre cupones de acero inoxidable de 25 x 25 x 5 mm. (a) LCA-Bo, (b) LCA-B3, (c)
LCA-B5y LCA-B1o.
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Tabla 3.5. Condiciones de procesamiento para los diferentes recubrimientos
producidos por Laser Cladding.

R . Potencia Velocidad Diametro HI*
eferencia J/s) (mm/s) del haz (J/mm)
(mm)
LCA-Bo 1200 10 2 120
LCA - B3 1000 5 2 200
LCA -Bj5 1000 5 2 200
LCA - B1io 1000 5 2 200

Para la elaboraciéon de los recubrimientos, se utilizaron dos tipos de probetas.
Para ensayos de tension, se mecanizaron barras de acero inoxidable con dimensiones
de 17 x 96 x 9.5 mma3. Por otro lado, se prepararon barras rectangulares de acero
inoxidable con dimensiones de 72.5 x 23.5 x 9.5 mms3 para luego ser usadas en
ensayos de desgaste por abrasion de acuerdo con la norma ASTM G65.

Después de preparar las muestras del material base (acero inoxidable), estas
fueron limpiadas superficialmente con acetona antes de pre - depositar los polvos
mezclados mecanicamente. Posteriormente, los polvos se pre - depositaron sobre la
superficie del sustrato y se prensaron a una presion equivalente de 35.05 MPa para
los especimenes de tension, y 37.07 MPa para las muestras del ensayo de desgaste
abrasivo, con el fin de formar una pelicula de aproximadamente 1 mm de espesor.
En cada caso particular, el rayo laser escaneo el colchon de polvos pre — depositados
con el fin de producir una capa de revestimiento sobre el sustrato. La secuencia del
pre — depositado de los polvos se repitié varias veces hasta obtener un espesor de
recubrimiento de aproximadamente 2.54 mm. Los cordones de cada revestimiento
multicapa tenian una traslape del 50% del didametro del haz de rayo laser. Las figuras
3.5y 3.6 muestran las caracteristicas de los dos tipos de especimenes obtenidos por
Laser Cladding para su posterior caracterizacion y analisis en funcién de la
metodologia propuesta en este proyecto de tesis.
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Figura 3.5. Muestras tipicas producidas por Laser Cladding para ensayos de
tension.

Figura 3.6. Muestras tipicas producidas por Laser Cladding para ensayos de
desgaste por abrasion.
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3.3. Caracterizacion de Materiales

A continuacion, se describen las diferentes técnicas de caracterizacion empleadas
tanto a nivel microestructural como mecéanico de muestras seleccionadas del proceso
de fusién por arco y revestimiento laser. Esta parte también incluye la descripcion
de la caracterizacién de los polvos mezclados mecanicamente antes de ser
sinterizados via Laser Cladding.

3.3.1. Composicion Quimica

Los analisis de composicion quimica de los polvos mezclados mecanicamente se
llevaron a cabo usando espectroscopia de emisién Optica por plasma de
acoplamiento inductivo (ICP-OES, por su sigla en inglés). Para tal proposito, las
muestras se disolvieron en una solucion acida con una relacion 4:1 de HCI/HNO3 y
posteriormente, todos los elementos fueron determinados después de que el equipo
alcanzo una dilucién y concentracién adecuada.

El método de preparacion de las muestras fabricadas por el método de fusién por
arco (Arc-Melting) consisti6 en comprimir las diferentes aleaciones en discos de
aproximadamente 0.2 g y después, se disolvi6 cada uno de estos discos por
microondas en un recipiente de teflon usando una soluciéon de agua regia (6ml de
HCI al 38% en volumen, 2 ml de HNO; al 69% en volumen) y 1 ml de agua de alta
pureza (milli Q). Una vez que cesaron las reacciones, las muestras se completaron
posteriormente hasta 50 ml con agua Milli Q en matraces volumétricos.
Posteriormente, se analizaron las soluciones obtenidas después de ser digeridas con
acido usando un espectrometro Varian 730 — ES axial ICP-OES. Los analisis de
composicion quimica anteriormente se realizaron en las instalaciones de Csiro —
Manufacturing Flagship en Australia bajo la supervision del Dr. Alejandro Vargas U.

Debido a la dificultad en la manipulacién de los recubrimientos usando la técnica
de ICP-OES, el analisis de composicion quimica de los recubrimientos producidos
por Laser Cladding se llevé cabo usando la técnica de espectroscopia de emisiéon
optica por descarga luminiscente (GD-OES, por su sigla en inglés), en donde se
reporta el valor promedio de la composicion quimica de cada elemento presente en
el sistema de aleaciéon mulicomponente. Generalmente, este método es aplicado para
determinar perfiles de composiciéon quimica en profundidad hasta 250 um. No
obstante, dado a que el espesor de capa de los recubrimientos superaba 1.6 mm, el
ensayo solo se realizé sobre la superficie de los revestimientos. Para cada muestra,
se realizaron mediciones sobre la cara superior de las capas con el fin de determinar
el valor promedio y desviacidon estandar. Las mediciones de composicién quimica
mediante GD-OES fueron realizadas usando un 4anodo de 2.5 mm de Cu puro en
modo de excitacion de DC, 700 V, 15 mA bajo una presion de descarga promedio de
7 x 1073 hPa.
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3.3.2. Microscopia Optica

Un microscopio metaldrgico Optika IM-3MET con rango de magnificacion de
50 — 1000x fue usado para la caracterizacion microestructural de los revestimientos
producidos a través de los procesos de fusion por arco y Laser Cladding. Las
imagenes digitales fueron adquiridas mediante una cdmara Optika 4083B9
conectada al microscopio 6ptico. Las muestras se montaron en resina conductora y
prepararon a través de desbaste y pulido con papel abrasivo (220, 320, 400, 600,
1000, 1200, 2000 y 4000 respectivamente), y pafios para alimina (1 y 0.04 pm
respectivamente). Se emple6 para revelar la microestructura de los materiales
propuestos soluciones de Nital al 6 y 8% (Arc-Melting), agua regia diluida (Laser
Cladding), y el reactivo Kalling-2 (sustrato).

3.3.3. Microscopia Electréonica de Barrido (SEM)

Para el estudio de las morfologia y homogenizacion en composicion quimica de
los polvos molidos mecanicamente, se empled un microscopio electréonico de barrido
de emision de campo (FE-SEM) JEOL JSM - 7200F el cual operaba bajo una
atmosfera de vacio (104 Pa) a un voltaje de aceleracion de 15 kV. El microscopio
electronico estaba equipado con un espectroscopio de energia dispersiva de rayos X
(EDXS) Oxford X-MAX acoplado al FE-SEM. Estos analisis se realizaron en las
instalaciones del Servicio de Apoyo a la Investigacion de la Universidad de la Coruna
en Espana bajo la supervision del Dr. José Manuel Amado Paz.

Por otra parte, la caracterizacion microestructural y determinaciéon de los
mecanismos de desgaste por abrasion (s6lo las muestras producidas por Laser
Cladding) de las aleaciones preparadas por las técnicas de Arc-Melting y Laser
Cladding se llevo a cabo utilizando un microscopio electréonico de barrido FEI
Quanta 250. Un detector Oxford Instrument de energia dispersiva de rayos X
(EDSX) venia acoplado al SEM el cual permiti6 investigar la composicion quimica a
escala micrométrica y submicrométrica. Este equipo se operd con un voltaje de
aceleracion de 20 kV y el tiempo de adquisicion para los analisis de EDS fue de 20
segundos.

3.3.4. Difraccion de Rayos X (XRD)

3.3.4.1. Difraccion de Rayos X sobre los polvos molidos mecanicamente

Inicialmente, las muestras de material particulado se montaron sobre un porta-
muestras estandar. Para el anélisis de difraccion usando rayos X, se utiliz6 un
difractémetro Bruker D8 Advance A 25 el cual operd bajo una fuente de radiacion
Cu Ka (A = 1.540 &, 40KV, 40 mA) y venia equipado con un detector Lynx Eye XE-T
con el proposito de obtener los difractogramas de los polvos. Adicionalmente, los
especimenes se escanearon en un rango de 5 a 130° 20 con un paso de 0.02°y un
tiempo de paso de 1.6 segundos por paso, y éstos se giraron a 15 rpm durante la
adquisicion de los datos. Para la determinacion de los parametros instrumentales se
utilizé un patréon de hexaboruro de lantano (LaBe) estandarizado.
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La cuantificacion de las fases formadas durante el proceso de molienda se realizo
mediante refinamiento Rietveld usando el programa Bruker TOPAS™ V5. La sefal
de background se ajust6 usando una combinaciéon de funciones de interpolacion
lineal de Chebyshev y la funcién 1/X. También se refinaron los parametros de celda,
el desplazamiento vertical de las muestras, el FWHM, la orientacion preferencial y
el factor de escala. Durante el refinamiento de las fases, se impusieron restricciones
sobre la composicion de las muestras en funcion de anélisis de composicion quimica
realizados en la seccion 3.3.1. En esta misma direccion, se estimé el error en los
valores calculados considerando tres desviaciones estidndar previamente estimadas.
Sin embargo, no se utiliz6 un patréon interno para determinar el error en las
mediciones obtenidas por XRD de los polvos mezclados mecanicamente. En el anexo
A se muestra el ajuste del refinamiento Rietveld de los polvos molidos
mecanicamente durante 30 horas de molienda.

3.3.4.2. Difraccion de Rayos X sobre muestras preparadas por Arc-
Melting

Las estructuras cristalinas se determinaron utilizando un difractémetro Bruker
D8 Advance. El equipo venia equipado con una fuente de CoKa (A = 1.789 A, 35 kV,
45 mA) y un detector LynxEye para obtener los difractogramas de las muestras. Los
especimenes se escanearon en un rango de 5 - 145° 20 con un paso de 0.02° y un
tiempo de 1.6 segundos por paso. Para la determinacion de los parametros
instrumentales se us6 un patrén de LaBs estandarizado.

Los analisis se realizaron sobre los datos XRD recopilados usando el software de
bisqueda EVA™ 4.2. Por otra parte, las fases cristalinas se identificaron usando
bases de datos de patrones de difraccion de polvo ICDD-JCPDS. Se llevo a cabo un
refinamiento Rietveld sobre los datos obtenidos usando el software TOPAS™ V5.

La sefal de background se ajusté usando una combinaciéon de funciones de
interpolacion lineal de Chebyshev y la funcién 1/X. Adicionalmente, también se
refinaron los parametros de celda, el desplazamiento vertical de las muestras, el
FWHM, la orientacion preferencial y el factor de escala. Durante el refinamiento de
las fases, se impusieron restricciones sobre la composicién de las muestras en
funcion de analisis de composicion quimica realizados en la seccion 3.3.1.

Se utiliz6 el método de Williamson-Hall para determinar las micro -
deformaciones en funcién del contenido de boro de las aleaciones multicomponentes
propuestas en la investigacion, usando la ecuacion:

Brii cos O = (1%1) + (4esinf)  Ecuacion (10)

Donde: B;; es la anchura a media altura (FWHM) de las reflexiones obtenidas a
partir de los difractogramas, 0 es la posicidon de la reflexion, K es una constante
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(0.94), A es la longitud de onda de la fuente de radiacién (Co-Ka), D es el tamaino de
cristalito obtenida usando la ecuacion de Sherrer [134] y € es la micro — deformacion.

El software de uso libre Fityk para el procesamiento de datos, permiti6 escoger
varias funciones matematicas que describen la forma del peak para la determinacion
del ancho de los peaks. Generalmente, las funciones Pseudo — Voigt o Pearson VII
son usualmente usadas debido a que proporcionan el mejor ajuste para la forma de
los peaks observados en los difractogramas obtenidos de las diferentes aleaciones
propuestas [135—137]. En el analisis de los difractogramas de las muestras obtenidas
por Arc-Melting, la funcion Pseudo-Voigt se us6 para determinar el FWHM vy el
centro del dngulo 20 de cada reflexion en los difractogramas. Se destaca que este
enfoque permite el analisis directo de los parametros instrumentales sin un patrén
de referencia, cuando el instrumento estd bien caracterizado. En esta misma
direccion, el refinamiento del ensanchamiento instrumental es calculado basado en
las caracteristicas reales del difractometro, tales como geometria, disefio de la fuente
de rayos X, optica, tamano de la muestra, entre otros [134].

3.3.4.3. Difraccion de Rayos X sobre muestras preparadas por Laser
Cladding

Los difractogramas de cada recubrimiento fabricado por laser se adquirieron
usando un difractometro Bruker D8 Advance A25 equipado con una fuente de
radiacién CuKa (A = 1.540 &, 40 kV, 40 mA) y un detector Lynx Eye XE-T. Las
muestras se escanearon en un rango entre 5y 130° 20 con un paso de 0.02° y un
tiempo de 1.6 segundos por paso. Adicionalmente, los especimenes se hicieron girar
a 15 rpm durante la recolecciéon de los datos.

Se llevo a cabo un refinamiento Rietveld sobre los datos utilizando el programa
Bruker TOPAS™ V5 para la cuantificacion de las fases. La sefial de fondo fue descrita
usando una combinacién de la funciéon de interpolaciéon lineal polinémica de
Chebyshev y la funcion 1/x. Se refinaron los parametros de red, el desplazamiento
vertical de la muestra, la anchura a media altura (FWHM), la orientacion
preferencial y los factores de escala maxima. Durante el refinamiento de la fase, se
aplicaron restricciones a la composicion de la muestra en funcién de la quimica
suministrada. Por otra parte, se us6 el método de Williamson-Hall para determinar
las micro-deformaciones uniformes de los recubrimientos [134,138—140].
Finalmente, para la determinacion de los parametros instrumentales se us6 un
patron de LaBs estandarizado.

La calidad del ajuste y la confiabilidad de los resultados tanto de los pardmetros
microestructurales como los estructurales de las aleaciones producidas por Arc-
Melting y Laser Cladding, se evaluaron a partir de varios criterios de ajustes,
denominados, error ponderado (Rwp) y error esperado (Rexp). Los valores obtenidos
del analisis se muestran en las tablas del anexo B.
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3.4. Comportamiento Mecanico

3.4.1. Ensayo de Microdureza Vickers

La dureza tanto de las muestras obtenidas por la técnica de Arc-Melting como las
logradas por Laser Cladding se determinaron mediante un ensayo de microdureza
Vickers. Este ensayo fue realizado sobre la seccion transversal de muestras pulidas
de acuerdo con la norma ASTM E384 - 17 “Standard Test Method for
Microindentation Hardness of Materials”. En esta prueba, el valor de microdureza
es determinado a partir de las diagonales de las indentaciones hechas sobre la
superficie del material en funcion de la carga aplicada mediante la ecuacion

HV = 1854.4 x % Ecuacién (11)

donde: P es la carga aplicada en gramos-fuerza y d es la longitud media de las
diagonales en pum. Todas las mediciones de microdureza fueron llevadas a cabo en
un microdurémetro Struer Duramin + V2. Para los especimenes obtenidos por Arc-
Melting fue usada una carga de 1.96 N (200 g-f) y un tiempo de sostenimiento de 15
segundos. En total se midieron 11 indentaciones y se reporté el valor promedio junto
con la desviacion standard de estos datos. Por otra parte, se realizaron las
mediaciones de microdureza de los recubrimientos producidos por Laser Cladding
usando una carga de 1000 gr-f y un tiempo de sostenimiento de 15 segundos. En este
caso, se seleccionaron tres zonas equidistantes de los revestimientos previamente
preparados y en cada zona se tomaron 20 indentaciones con una separacion de
aproximadamente 150 um desde Is superficie hasta alcanzar el sustrato. La figura 3.7
muestra el esquema de adquisicion de las microindentaciones sobre los dos tipos de
muestras obtenidas.

Recubrimiento

Zonas de medicion

I —1\ -
I 1 N
1 \\
1 N\
I 1
1
I 1
1
1
I 1
1

Zonas de medicion

Sustrato

-

Probeta Probeta
(Arc-Melting) (Laser Cladding)

Figura 3.7. Representacion esquematica de la seccidn transversal de las muestras
donde se tomaron las microdurezas.
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3.4.2.Ensayo de tensiéon uniaxial

Se evalu6 mediante ensayos mecanicos la resistencia mecanica de los
revestimientos en funcion del contenido de boro. Las pruebas de tension fueron
llevadas a cabo en un simulador termo-mecanico (XTMS) Gleeble 3S50™, bajo
condiciones de temperatura (25°C) y presion (102 Torr) controladas en cAmara de
vacio y una velocidad de deformacién de 1x103 mm/s en las instalaciones del
Laboratorio Nacional de Luz Sincrotron (LNLS) en Brasil, el cual se puede apreciar
en la figura 3.8. Cabe resaltar, que la realizacion de estos ensayos se llevo a cabo a
través de la adjudicacion de una propuesta de investigacion presentada al LNLS
(XTMS - 20170823) durante el segundo semestre del 2017, en donde también
participaron el Dr. Alejandro Vargas Uscategui y el M.Sc., Dario Zambrano Mera.

"
GLENBLE SYSTEM

—= M|

Figura 3.8. Estacion experime{él XTMS.

3.4.3.Ensayo de Desgaste Abrasivo

Con el fin de estudiar el comportamiento frente al desgaste de cada uno de los
recubrimientos en funcién del contenido de boro, se propuso el ensayo ASTM G65
como método de ensayo normalizado para medir la abrasiéon, usando un dispositivo
de arena seca y rueda de caucho, que bajo condiciones de laboratorio simula una
condicién de desgaste a tres cuerpos con el propoésito de determinar la resistencia al
desgaste por abrasion debido al “rayado” o scratching tipico de materiales metalicos.

Para la ejecucion de este ensayo fueron seleccionadas tres probetas de cada
material propuesto en la investigacion, cuya preparacion se describio en la seccion
3.2.2. Estos especimenes se limpiaron en acetona durante 3 minutos, luego secados
y posteriormente pesados en la balanza con una resolucién de 0.0001 g. Cada
probeta se posicion6 sobre el porta-muestras de la maquina y posteriormente se
inici6 la operacion de la rueda de caucho, la cual gir6 a 186.6 revoluciones por
minuto. De manera simultanea, se abrio la valvula reguladora del material abrasivo,
la cual entreg6 un flujo de arena de aproximadamente 420 g/min.
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La carga aplicada por el mecanismo de carga de la maquina de ensayo fue de 130
N para el ensayo estandarizado (procedimiento E). Las probetas se sometieron a una
distancia de deslizamiento de 718 metros, con registro de su peso cada 119.6 metros
hasta alcanzar su valor de norma. Una representacion esquematica del ensayo es
mostrada en la figura 3.9. Finalmente, se convirti6 la pérdida de masa de las
muestras ensayadas en pérdida de volumen basados en la densidad de las aleaciones
multicomponente estimadas a través del método e Arquimedes. La conversion de
pérdida de masa a volumen (VL) fue realizada mediante la siguiente expresion:

Pérdida de masa

V, =
L : ]
Densidad (C 3)

x 1000 Ecuacion (12)

o]

J

I Pesas

[~~Muestra
(1x3x0.12-0.5 pulgadas)

Rueda revestida con caucho

3.9. Esquema del dispositivo usado en el ensayo de desgaste por abrasion ASTM
G65.

66



RESULTADOS Y DISCUSION

CAPITULO 4 )
RESULTADOS Y DISCUSION

4.1. Efecto del contenido de boro sobre la microestructura y dureza
de la aleacion multicomponente Fes5o-xMn3o0Co010CrioBx (x=0, 1.4,
3.2y 8.1 % at.) preparada por Arc-Melting

4.1.1. Composicion quimica de las muestras preparadas por Arc-
Melting

La tabla 4.1 muestra la composicién quimica de las aleaciones multicomponente
en estado fundido. De acuerdo con los resultados obtenidos, el control del contenido
de Mn en las muestras resultdé ser un trabajo dispendioso. Las pérdidas en el
contenido de Mn observado en los especimenes Alloy-Bo y Alloy-B3 estuvieron
relacionadas con la presion de vapor de este elemento en estado liquido, condicién
que genero6 cambios significativos en la quimica de estas aleaciones [141]. De manera
similar, se observé una pérdida de B en las referencias descritas anteriormente el
cual pudo ser atribuido a posible oxidacion durante el proceso de fusion [142]. No
obstante, el aumento en la cantidad del Mn en las muestras Alloy-B5 y Alloy-B10 se
debi6 a la disminucion de la temperatura de fusion de las aleaciones cuando el
contenido de boro fue incrementado de 5 a 10 % atomico evitando la evaporacion del
Mn [143] y permitiendo la formacién de una fase eutéctica rica en boruros junto con
la formacién de las fases en solucion so6lida presentes en la matriz. Sin embargo,
aunque el contenido de Mn pudo ser controlado con el aumento en la cantidad de B
adicionado en los materiales producidos por Arc Melting, la pérdida de boro no pudo
ser evitada probablemente debido a los procesos de oxidacion durante la
manufactura de las diferentes aleaciones propuestas en esta investigacion.

Tabla 4.1. Composicién quimica de las muestras fundidas por arco (% atémico).
El niimero en paréntesis indica el cambio relativo en comparacion con la
composicion nominal de las aleaciones.

Aleacion Fe Mn Co Cr B

Alloy-Bo 57.79 (+16%) 20.35 (-32%) 11.51 (+15%) 10.34 (+3%) 0.00 (0.0)
Alloy-B3 55.64 (+18%) 22.60 (-25%) 10.35 (+3%) 9.99 (0%) 1.42 (-53%)
Alloy-B5  45.13 (0%) 30.51 (+2%) 10.82 (+8%) 10.34 (+3%) 3.20 (-36%)
Alloy-B10 39.97 (0%) 30.41 (+1%) 11.18 (+12%) 10.38 (+4%) 8.06 (-19%)

4.1.2. Analisis microestructural de las muestras preparadas por Arc-
Melting

Microestructuras tipicas de solidificacion se identificaron en las muestras
obtenidas por Arc-Melting a través de microscopia Optica y electrénica como se
muestran en las figuras 4.1 a 4.6. La figura 4.1a muestra una estructura dendritica
(fase fcc) y una fase hep-¢ aleatoriamente distribuida en la seccion transversal del
espécimen inspeccionado. De acuerdo con Dafé et al. [144], una significativa
cantidad de fase hcp - martensitica en la microestructura puede estar asociada con
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procesos térmicos debido a la cinética de transformaciones de fase el cual se ven
favorecidas por velocidades de enfriamiento mas rapidas. Otro factor importante
que contribuy6 en la formacién de la fase-e-hcp, fueron las diferencias en la cantidad
de Mn reportada en la tabla 4.1, donde se pudo apreciar una disminucion en el
contenido de Mn desde el 30 % atomico (contenido nominal) al 20.3 % atémico en
estado fundido. Microanalisis EDS se llevo a cabo en un area de la secciéon de la
imagen y posteriormente contrastado con un anélisis puntual sobre una zona de la
region dendritica. Los resultados mostraron que el contenido de Mn en las dendritas
fue de 20.16 % atémico siendo este valor ligeramente similar al observado en el
campo de inspeccion de la imagen cuyo valor fue de 17.73 % atomico, sugiriendo que
tanto la fase fcc como la hcp presentan una composicion quimica homogénea
posteriormente confirmadas a través imagenes de mapeo elemental por EDS (figura
4.2).

Las caracteristicas observadas por mapeo elemental muestran que todos los
elementos estan distribuidos homogéneamente, indicando que los constituyentes de
la aleacién podrian estar formando fases de solucién sélida. La figura 4.1b representa
un aumento correspondiente al area indicada en la Fig. 4.1a, en la que se exhibe una
estructura de tiras de martensita-e superpuestas sobre las dendritas conformando
un patrén de entramado de bajos dngulos con orientaciones de aproximadamente
60° y en consecuencia de esto se observa un patrén microestructural similar a
tridngulos equilateros. Estas caracteristicas microestructurales obtenidas en este
trabajo son similares a la martensita hcp observada en aceros al Mn y se han
reportado previamente en estos materiales con contenidos de Mn del 17 % en peso

[139,144].

T

T B S S %
Marténsrta-hgpz Lo~ .f:

e

{ : i | ”  / J‘A g £ 'l"= P g \: &’161]]1;:.\\‘»
EDS en % at. -mn
Allov-B0 Global 58.77 17.73 12.41 11.10 0.00
y Dendrita 55.66 20.16 12.55 11.38 0.00

Figura 4.1. (a) Micrografia optica y (b) imagen SEM de alto aumento de la
microestructura de la aleacion libre de boro (Alloy-Bo) junto con su respectivo
analisis por EDS.

68



En la figura 4.3 se muestra la microestructura de solidificacién de la aleacion
Alloy-B3. Se puede observar que una pequena adiciéon de boro (1.42 % at.) estabilizo
una fase eutéctica en las regiones interdendriticas formada por boruros del tipo M-B
(M = Cry Fe) mas la fase de la matriz. Basados en los resultados reportados por P.
Repovsky et al. [145] y Sorour et al. [146], 1a presencia de Mn y Cr en estas aleaciones
incremento la solubilidad del boro expandiendo los sitios de red intersticiales debido
a las diferencias en los radios atdbmicos del Fe (0.156 nm) en comparacion con los
atomos de Cr (0.166 nm) y Mn (0.161 nm), condicion que facilito la disolucion o
difusion del boro en posiciones intersticiales [145]. Las caracteristicas
microestructurales observadas en esta aleacidon sugieren que el mecanismo de
solidificacion se origind por el movimiento de un frente s6lido — liquido. Durante el
proceso de solidificacion, el boro es rechazado por el s6lido en formacion y el liquido
remanente, el cual esta enriquecido en boro, solidifica posteriormente
contribuyendo a la formacién de una fase eutéctica en las regiones interdendriticas.
Por otra parte, los boruros de Cr-Fe son formados en la muestra Alloy-B3 debido a
su baja entalpia de mezcla (~ -60 kJ/mol) con relacién a las fases que componen la
matriz (~ -1.47 kJ/mol) durante la reaccion eutéctica. Cuando el proceso de
solidificacion continua su curso, una fracciéon de la fase fcc podria haber sido
transformada en martensita-hcp debido al contenido de Mn en la aleacion, el cual es
promovido por la introduccion de fallas de apilamiento a través de dislocaciones

parciales [139,147—149].
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Fase Eutéctica \2? \
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B NALED, Son” :

| EDS en % at.
Global 47 .91 22.07 19.62 10.41 0.00
Alloy-B3 Dendrita 46.51 23.26 21.34 8.90 0.00

Fase eutectica 3123 2486 10.86 2268 10.39

Figura 4.3. (a) Micrografia optica y (b) imagen SEM de alto aumento de la
microestructura de la aleaciéon Alloy-B3 junto con su respectivo analisis por EDS.

La figura 4.4 muestra un mapeo elemental EDS del espécimen Alloy-B3. Se puede
apreciar que la zona interdendritica estaba rica en Cr, B y empobrecidas en Fe,
mientras que las sefales de Co y Mn se detectaron como consecuencia de la
contribucién de la matriz debido a que el volumen de interaccion del haz de
electrones fue mayor que el volumen de la fase eutéctica analizada [75]. Estos
resultados junto con los microanélisis EDS (Fe/Cr = 1.38), indican que se formaron
boruros del tipo M2B o (Cr, Fe)-B, el cual concuerdan con los valores reportados por
Christodoulou y Calos (Fe/Cr = 1.02) [150], y Kayser y Kayser (Fe/Cr = 1.5) [151].
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Figura 4.4. Mapeo Elemental para el Fe, Mn, Co, Cr y B de la aleacion Alloy-B3.

La microestructura de las probetas Alloy-B5 y Alloy-Bio se exhibe
respectivamente en las figuras 4.5 y 4.6. La cantidad de fase eutéctica junto con las
regiones interdendriticas increment6 cuando el contenido de boro aumenta. En el
caso del material Alloy-B10, cuando se alcanz6 el mayor contenido de boro, la fase
eutéctica creci6 rapidamente adoptando una forma irregular de hojuelas. Las
caracteristicas microestructurales encontradas indican una significativa segregacion
composicional debido al incremento del contenido de boro. De acuerdo con Chen et
al. [102], el fendmeno observado en estas aleaciones es atribuido a la alta energia de
deformacion debido a las diferencias en los radios atomicos entre el boro en
comparacion con los otros elementos presentes (principalmente Fe, Cr, Co y Mn), y
al enfriamiento constitucional necesario para reducir la energia de deformaciéon en
el frente solido-liquido, disminuyendo la temperatura de solidificaciéon por debajo
de la temperatura de equilibrio del sistema, el cual contribuye beneficiosamente en
la formacion de las dendritas durante el proceso de solidificacién del material.
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b) - Dendritas

A

‘EE’)Se

Global 41.87 2576 1842 10.50 3.45
Alloy-B5 Dendritas 4739 2400 20.17 8.43 0.00

Fase eutéctica 31.63 27.11 12.35 18.52 10.40

Figura 4.5. (a) Micrografia 6ptica y (b) imagen SEM de alto aumento de la
microestructura de la aleacion Alloy-B5 junto con su respectivo anélisis por EDS.

EDS en % at.
Global 37.97 26.60 17.66 10.64 7.12
Alloy-B10 Dendritas 4167 27.78 25.32 5.23 0.00
Fase eutéctica 27.20 23.09 8.95 23.38 17.38

Figura 4.6. (a) Micrografia 6ptica y (b) imagen SEM de alto aumento de la
microestructura de la aleacidon Alloy-B10 junto con su respectivo anélisis por EDS.

Un andlisis de imagen usando el software libre Image Pro Plus 6.0 permitié medir
el espaciamiento dendritico e interdendritico (fase eutéctica) de las aleaciones
multicomponentes producidas por Arc-Melting. En la tabla 4.1 se muestran los
valores del espaciamiento dendritico (D) e interdendritico (ID) de las
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microestructuras mostradas en las figuras 4.1, 4.3, 4.5y 4.6. Los resultados muestran
que el boro no tuvo un efecto significativo en el espaciamiento de las dendritas en las
aleaciones Alloy-B3 y Alloy-Bs. Sin embargo, cuando el contenido de boro se
incremento6 hasta 8.06 % atémico (Alloy-B10), el tamaiio de las dendritas disminuy6
aproximadamente un 50% al ser comparado con la aleaciéon sin boro (Alloy-Bo)
debido al refinamiento de la microestructura. Por el contrario, el espaciamiento
interdendritico increment6 considerablemente en la Alloy-B10 como consecuencia
de la formacion de la fase eutéctica rica en boruros.

Tabla 4.2. Espaciamiento dendritico (D) e interdendritico (ID) medido en las
aleaciones producidas por Arc-Melting.

Alloy-Bo Alloy-B3 Alloy-B5 Alloy-B1o
D ID D ID D ID
D(@m) (um) @m) @Em) (m) (um) (um)
16,74 11,15 9,76 12,91 5,91 7,55 57,00

12,84 11,30 7,26 11,80 6,80 7,06 17,57
10,99 14,67 6,20 14,03 9,76 8,90 27,05

13,21 11,65 6,20 14,42 16,96 6,03 29,87
14,23 12,07 6,66 11,45 13,09 6,83 14,45
Promedio 13,60 12,17 7,21 12,92 10,50 7,27 20,19
D. Standard 2,11 1,45 1,49 1,31 4,57 1,06 16,81

Los difractogramas de las aleaciones en estado colado se muestran en la figura
4.7. De acuerdo con este analisis, la matriz de los diferentes materiales esta
compuesta de dos fases, fcc y hep, el cual confirman los hallazgos obtenidos a partir
de los analisis de microscopia Optica y electronica. Estos resultados se compararon
con el trabajo realizado por Li et al. [42], en donde se observaron similares
caracteristicas. Sin embargo, la adicién del boro causo6 la precipitacion de boruros
ortorrombicos (Cr, Fe)-B como es indicado en los difractogramas [152]. La tabla 4.3
muestra los parametros de red de las fases presentes en las aleaciones el cual se
obtuvieron a partir del refinamiento Rietveld de las muestras.
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f: fcc
h: hep
B: (Cr,Fe),B

Intensidad (U.A)

30 40 50 60 70 &80 90 100 110 120

20

Figura 4.7. Difractogramas obtenidos del sistema multicomponente
Fe50Mn30Co10Crio con diferentes contenidos de boro. a) Alloy-Bo, b) Alloy.B3, ¢)
Alloy-Bs y d) Alloy-B1o.

Tabla 4.3. Parametros de red de las fases identificadas en los materiales
producidos por Arc-Melting (valores en nm).

Aleacion fce hcep (Cr, Fe):-B

a a=b c a b c
Alloy-Bo 0.3592 0.2539 0.4101 -- -- --
Alloy-B3 0.3602 0.2540 0.4108 -- -- --
Alloy-B5 0.3608 0.2542 0.4122 1.4581 0.7301 0.4201
Alloy-B10 0.3608 0.2546 0.4122 1.4567 0.7317 0.4206

La formacioén de la fase de boruros requiere de dos atomos de Fe/Cr por 4tomo
de By esta fase se forma a expensas del contenido de Fe/Cr disponible en la matriz
(fase fcc). El Fe-fcc puede disolver grandes cantidades de elementos tales como Cr,
Mn y Co, siendo el Mn y Co elementos estabilizadores de la fase fcc. Aunque es bien
sabido que el Cr es un fuerte estabilizador de la fase bce en aceros, también puede
promover la formacion de la fase fcc en presencia de Mn, Fe y Co [49,153].

Una vez que el boro es adicionado a la aleacidn, este elemento podria
potencialmente reaccionar y formar boruros con el Fe, Mn, Co o Cr como lo sugieren
sus entalpias de mezcla (AHmix), el cual son -26, -32, -24 y -31 (kJ/mol)
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respectivamente. Sin embargo, la distribucion del Mn y Co observado por Mapeo
EDS (ver figura 4.4) sugiere que probablemente difunden dentro de la matriz y no
en la fase de boruros, como consecuencia de las diferencias en electronegatividades
entre los sistemas binarios Fe-Mn (0.28) y Mn-Co (0.33) [15,154]. El Fe y el Cr tienen
una fuerte afinidad para formar fases de boruros secundarios y, por lo tanto, la caida
en el contenido de Fe disponible en la matriz es el responsable de la disminucién en
las cantidades de las fases fec y hep [75].

En la figura 4.8 se muestran los resultados de la cuantificacion de las fases basado
en los analisis de difraccién de rayos X de cada una de las aleaciones con diferentes
contenidos de boro. Es importante resaltar que la fase hcp — € se formo en una gran
proporcion en este trabajo de investigacion (79 % peso), mientras que Li et al. [42],
obtuvo una cantidad de ~ 28 % peso en estado homogeneizado. Una disminucion de
la fase hep se observé en los especimenes Alloy-B3 y Alloy-B5 al ser comparados con
la muestra Alloy-Bo debido sin lugar a duda al incremento en el contenido de Mn y
B reportados anteriormente en la tabla 4.1. Se ha reportado en la literatura [75,155],
que un incremento en el contenido de Mn gradualmente disminuye la temperatura
de transformacién martensitica (Ms) de la fase hcp, el cual se evidencidé por un
aumento de la fase fcc. Notablemente, la reduccién de la fase fcc en la muestra Alloy-
B10 principalmente fue atribuida a un aumento en la fraccion volumétrica de
boruros en la microestructura. Aunque el Fe y Cr de los boruros fue observado por
SEM en la Alloy-B3, estos precipitados no pudieron cuantificarse usando XRD ya
que la muestra debi6é contener menos del 1% de la fase [156]. Finalmente, la
cuantificaciéon de las fases detectadas por XRD permiti6 establecer un 13% en
volumen de la fase de boruros cuando el contenido de boro alcanz6 8.06 % atémico.
Adicionalmente, no se encontré ninguna evidencia significativa de boro contenida
en la matriz.
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Figura 4.8. Composicion de las fases medidas a partir de los difractogramas
obtenidos de las aleaciones con diferentes contenidos de boro.
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Se us6 el método de Willianson-Hall [134] para estimar las microdeformaciones
(), mostradas en la figura 4.9, y los valores de p o anchura a media altura (FWHM,
por su sigla en inglés) se reportan en la tabla 4.4 para cada reflexion de las fases fcc,
hep y M:2B identificadas por difraccién de rayos X. Estos valores sugieren que los
especimenes Alloy-Bo, Alloy-B3 y Alloy-B10 tuvieron un espaciado interplanar d
uniforme y ningun esfuerzo residual se encontro6 en la red cristalina [157,158]. No
obstante, la muestra Alloy-B5 exhibi6 un ligero incremento en las micro-
deformaciones uniformes, el cual podria ser atribuido a la formacién de la fase de
boruros debido a un desplazamiento en tres reflexiones sobre los difractogramas (ver
figura 4.10). Especificamente, el cambio ocurri6 en 20 = 54.89 y 20 = 111.71 asociado
con la familia de planos {101} y {202] de la estructura hcp, mientras que la reflexion
20 = 111.71 esta asociada con la familia de planos {200} de la estructura fcc [139,159].
Aunque la probeta Alloy-B10 reporta el mayor contenido de la fase de boruros, el
valor de la micro-deformacion no mostro tal incremento. Esto puede ser atribuido a
la transformacion de fase martensitica [160,161] el cual aumenta el contenido de la
fase hcp relevando de esta forma las micro-deformaciones de manera similar a lo
que ha sido reportados en aceros al alto manganeso y algunas aleaciones de alta
entropia [42,162].

76



RESULTADOS Y DISCUSION

20+
18-
161
14—-
12—-

. | /

24 //
0 . . . , :
Alloy-BO  Alloy-B3  Alloy-B5  Alloy-B10

Figura 4.9. Micro-deformaciones uniformes calculadas a partir de los
difractogramas obtenidos de las aleaciones con adiciones de boro usando el método
de Willianson — Hall.
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Figura 4.10. Corrimiento de las reflexiones XRD debido al aumento en el

contenido de boro.
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Tabla 4.4. Resultados de los datos obtenidos a partir de los difractogramas de las
muestras en estado colado.

Alloy-B0 Fase Plano Alloy -B3 Fase Plano Alloy -B5 Fase Plano Alloy -B10 Fase Plano
FWHM 206 FWHM 20 FWHM 20 FWHM 20
B Grados B Grados B Grados B Grados

0.586 47.89 hep (100) 0.668  47.792 hep (100) 0.268 50.82  hep (100) 0.355 50.83 hep (100)
0.963 51.51 fec (111)  0.603 50.84 Ma2B (131) 0.631 51.46 M:B (131) 0.477 51.56 M2B (131)
0.593 54.87 hep (101) 1.153 51.34 fce (111) 0.329 52.44 fee  (111) 0.397 52.49 fee  (111)
0.709 59.50 fec (200) 0.623 54.80 hcp (101) 0.642 54.73 hep (101) 0.664 54.77  hep (101)
0.924 73.15 hep (102)  0.366 59.43 fcc (200) 0.355 59.31 fec (200) o0.417 59.30 fec  (200)
0.777 89.42 fec (220) 1.239 72.98 hep (102)  1.396 72.86 hep (102) 0.659 66.40 M:2B (422)
1.127 100.77 hep (103) 1.515 100.60 hep (103) 0.914 89.12 fecc (220) 1566 72.99  hep (102)
1.444 111.58 fece (311) 0.903 110.92 fec  (311) 1.966 100.36 hcp (103) 0.609 89.04 fec  (220)
0.043 113.82 hep (200) o0.801 11058 fee  (311) 1.373 100.40 hcp (103)

5.594 118.35 M:2B (004) 0.939 110.60 fcc (311)

0.824 11848 M:B (004)

4.1.3. Microdureza de las muestras preparadas por Arc-Melting

En la figura 4.11 se muestran los valores de microdureza Vickers de la aleacion
Fe5oMn30C010Crio con diferentes adiciones de boro. El valor de microdureza de la
muestra libre de boro (Alloy-Bo) fue de 296 + 24 HV, valor comparable al acero
Hadfield (~248 HV) [163]. Una vez el boro es adicionado, los valores no cambian de
manera significativa en los contenidos intermedios hasta que la adicion de boro
alcanza un contenido de 8.06 % atomico (Allo-B10) donde el valor promedio fue de
452 + 51 HV.

El valor promedio obtenido en el espécimen Alloy-B10 aument6 53% comparado
con la Alloy-Bo como consecuencia del incremento en el contenido de la fase de
boruros de Cr-Fe en la microestructura de la aleacion. En este caso, los boruros
actian como una barrera al movimiento de las dislocaciones y de ahi el efecto de
endurecimiento observado [113]. El valor de microdureza en la Alloy-B10 puede ser
comparado el de aceros al alto manganeso aleados con 1.4 % peso de Vanadio y 2.4%
peso de Carbono (441 HV) [163]. Sin embargo, era de esperarse que la microdureza
de las aleaciones B3 y B5 fuera superior al espécimen Alloy-Bo. Esta disminucién en
los valores de microdureza de las aleaciones con contenidos intermedios de boro,
sugiere que el mecanismo de endurecimiento por solucién sélida sustitucional se vio
afectado por el empobrecimiento de Fe y Cr en la matriz debido a la formacion de la
fase de boruros [113]

Por otra parte, para las aleaciones de composicion intermedia (Alloy-B3 y Alloy-
B5), los resultados también se explicaron basados en la cuantificacion de las fases a
nivel microestructural. La Alloy-B3 mostré un bajo valor de microdureza (282 + 15
HV) debido al incremento en la cantidad de la fase fcc presente en la
microestructura. En esta misma direccion, la Alloy-B5 también presentd un leve
aumento en el valor de microdureza (306 + 24 HV) comparado con la Alloy-Bo.
Finalmente, aunque es bien conocido que el efecto de endurecimiento de &tomos de
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boro en solucion so6lida podria desencadenar mecanismos de endurecimiento por
deformacion del tipo TRIP o TWIP [94,164], no fue posible verificar la existencia de
dichos fendémenos de endurecimiento en las aleaciones propuestas en esta
investigacion debido a que la formacién de compuestos intermedios (boruros) afecta
la dureza, resistencia y mecanismos de deformacion de las aleaciones [165].
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Figura 4.11. Microdureza Vickers de la aleacién multicomponente
FesoMns0Co010CrioBx con diferentes adiciones de boro.

4.1.4. Prediccion termodinamica de la formacion de las fases en el
sistema multicomponente Fe5o-xMn3zoCo010CrioBx (x = 0, 1.42, 3.20
y 8.06 % atémico) obtenidas por Arc-Melting

En la tabla 4.5 se muestran los parametros termodinamicos de las aleaciones
investigadas en este trabajo de tesis. De acuerdo con la composiciéon quimica de la
Alloy-Bo, este material puede ser considerado como una aleacién de alta entropia
metaestable debido tanto al cambio de entropia configuracional (ASconf)> 1.5R
(donde R es la constante de los gases ideales) como a las variaciones en los
contenidos de Fe y Mn observados al ser comparado estos valores con los resultados
reportados por Li et al. [42,154]. Por otra parte, los especimenes Alloy-B3, Alloy-B5
y Alloy-B10 podrian ser considerados como aleaciones de mediana entropia (MEAS)
ya que su entropia configuracional vario entre 1R y 1.5R [153,154].
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Basados en los criterios para la formacién de fases en HEAs, cuando § < 6.6% y
Q > 1.1, una HEA puede formar mono fases en solucién so6lida [13]. Este criterio es
reunido solamente para la Alloy-Bo, y los resultados experimentales han
proporcionado tal evidencia. Por otro lado, es importante resaltar que el VEC ha
jugado un papel importante en la determinacién de la estabilidad de las fases fcc y
bece en solucién solida de aleaciones de alta entropia, y especificamente, un valor de
este parametro por encima de 8 favorece la formacion de fases en solucion solida fee,
mientras que valores de VEC menores a 6.87 favorecen la formacion de fases en
solucion solida del tipo bce. Adicionalmente, una mezcla de fases fcc y bec es
favorecida cuando 6.78 <VEC<8. Sin embargo, se ha considerado el VEC un
parametro débil en la determinacion de la estabilidad de fases intermetalicas y
amorfas debido al amplio rango de VEC que se ha observado en pasadas
investigaciones [27]. Por consiguiente, en el caso de la Alloy-B3, Alloy-B5 y Alloy-
B10 el valor de VEC se encuentra dentro de dicho rango, es decir, entre 6.78 y 8, pero
la evidencia experimental mostr6 que la microestructura esta compuesta por las
fases fec, hep y boruro, y no solo por las estructuras fce y bee. Lo dltimo sugiere que
este parametro podria estar relacionado a la formacion de dos o méas fases y no
exclusivamente a la formacion de una mezcla de fases fcc y bee como ha sido
reportado en la literatura [13,27,154,166,167].

Cuando se adiciona el boro, se estimaron los valores mas negativos en la entalpia
de mezcla maxima (AHmax) junto con un incremento en los valore de diferencia de
radio atdbmico (6r). Por lo tanto, la energia libre maxima de mezcla (AGmax) tuvo una
mayor contribucién que la energia libre de solucion solida (AGss), y para las muestras
Alloy-B3, Alloy-Bs y Alloy-B10 el valor de ® son menores que la unidad, como se
muestra en la tabla 10. Esto resultados indican que la formacién de fases en soluciéon
s6lida no es estable y, por el contrario, se puede formar una fase intermedia como la
identificada en la investigacion (Cr, Fe)-B, junto con un sistema de fases (fcc + hcp),
de acuerdo con resultados previamente reportados en la literatura [7,20,154,166].

Tabla 4.5. Parametros termodinamicos calculados para el sistema de aleacion
multicomponente Feso- xMn30Co10CrioBx (x = 0, 1.42, 3.2 and 8.06 % atémico).
Aleacion AHmax ASconf ASmix Sr VEC Q ()

(KJ/mol) (R) (J/K*mol)
Alloy-Bo  -13.81 1.58 13.14 3.42 7.70 1.69 1.29
Alloy-B3 -35.10 1.51 12.55 5.47 7.57 0.64 0.54
Alloy-B5  -66.51 1.29  10.73 7.46 7.34 0.28 0.31
Alloy-B10 -113.68 1.48 12.30 10.79 6.95 0.19 0.22
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4.1.5. Conclusiones del efecto del boro sobre las aleaciones preparadas

por Arc-Melting

Se produjeron cuatro aleaciones basadas en el sistema de aleacion
multicomponente Fes0Mn30Co10Crio con adiciones de boro entre 0 y 10% usando el
método de fusién por arco (Arc-Melting). Las conclusiones de esta parte de la
investigacion se dan continuacion:

v

Una matriz de fases fcc y hep se formo para todas las aleaciones producidas
por Arc-Melting. Aunque la formacion de una fase fcc es esperada en el
sistema Fe5oMns30Co10Crio, Se observo que la reduccion en la estabilidad de la
fase fcc llevd a la transformacion parcial de la fase fcc en martensita hep
durante el enfriamiento, la cual fue inducida atérmicamente. La estabilidad
de la matriz fue afectada por los cambios en composicién quimica de las
aleaciones (principalmente causadas por el Fe, Mn y B).

La adicion del boro contribuy6é en la formaciéon de una fase eutéctica
interdendritica rica en boruros del tipo M=B (M = Cr y Fe) y la fase fcc de la
matriz. El incremento en el contenido de boro permitié cuantificar un
contenido del 13% en la fraccion volumétrica de la fase de boruros cuando la
adicion alcanz6 8.06 % atoémico de boro. Por otro lado, no se encontr6
ninguna evidencia significativa de contenido de boro en la matriz.

Los bajos valores de las micro-deformaciones sugieren probablemente la
ausencia de esfuerzos residuales en la red cristalina, el cual podria estar
relacionado con la disminucién de la densidad de dislocaciones asociada con
un proceso de transformacion martensitica, como generalmente ocurre en
aceros al alto manganeso.

No hubo cambios significativos en los valores de dureza de las aleaciones
preparadas cuando el contenido de boro alcanz6 3.2 % atomico (para Alloy-
B3 y Alloy-B5). Sin embargo, cuando el contenido de boro se aument6 a
8.06% atomico, la dureza del material creci6 53% en comparacion al
espécimen sin boro (desde 296 hasta 452 HV) debido a un aumento en el
contenido de la fase de boruros. Los valores de dureza reportados en esta
parte de la investigacion son similares a los observados en aceros al alto
manganeso.

Se calcularon los parametros termodindmicos de las distintas aleaciones con
el proposito de comprender la formacion y estabilidad de las fases formadas.
En esta direccion, la aleacion libre de boro pudo ser clasificada como una
aleacion de alta entropia metaestable (MHEA), mientras que los materiales
con adiciones de boro pudieron ser consideradas como aleaciones de mediana
entropia (MEAs) no equiatomicas.

Por otra parte, el pardmetro phi (®) permiti6 establecer que el aumento en el
contenido de boro en el sistema de aleaciéon Feso-xMn3zoCo10CrioBx (x = 0, 1.42,
3.2 and 8.06 % atoémico) puede llevar a la produccion de aleaciones de
mediana entropia (MEAs).
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4.2. Efecto del contenido de Boro sobre la microestructura,
propiedades mecanicas y resistencia al desgaste por abrasion de la
aleacion multicomponente Fe5o-xMn3o0C010CrioBx (x=0, 0.10, 0.72y
5.31 % atémico) producida por revestimiento laser (Laser
Cladding)

4.2.1. Caracterizacion por SEM-EDS de polvos molidos mecanicamente

En las figuras 4.12 a 4.15 se muestran las caracteristicas de los polvos mezclados
mecanicamente sin la adicion de surfactantes junto con sus respectivos analisis por
EDS. La morfologia de los polvos molidos a diferentes tiempos de molienda indica
que los materiales precursores del sistema de aleacion (Fe, Mn, Co, Cr y B) se
molieron y refinaron en forma irregular. Durante el proceso de molienda, los polvos
primarios que variaron entre 38 y 150 um (Co y Cr) se fracturaron para formar
particulas méas pequeiias y a medida que la molienda continu6 por un periodo de
molienda mayor (20 y 30 hrs) los granulos finos molidos sufrieron un proceso de
soldadura en frio aumentando el tamano de las particulas tal como se observa en las
micrografias de alto aumento (b, d y f) de las figuras 4.12 a 4.15.

El fenomeno de circulacion en el aplastamiento y fragmentacién de polvos
mezclados mecanicamente se ha reportado en otros estudios en la preparacion de
aleaciones multicomponentes [168,169]. Cabe resaltar, que la homogeneizacion de
los precursores del sistema de aleacién se realizé sin la adicion de un medio
controlador de proceso o binder debido a las posibles reacciones de estos solventes
organicos con el boro, en especial, el estearato de Zinc y la contaminacién con
carbono [170,171]. La forma irregular y el tamafo de particulas a nivel microscopico
y submicroscopico dificultaron el uso del sistema de alimentacién de polvos
acoplado al Laser Cladding debido a la poca fluidez de estos al momento de la
proyeccién sobre el sustrato, el cual conllevo6 a la fabricacion de los recubrimientos
por el proceso de Laser Cladding de dos pasos.
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! . ey ™
Figura 4.12. Imagenes SEM mostrando la morfologia de los polvos MA-Bo
preparados por molienda mecénica, a) 10 hrs, ¢) 20 hrs y e) 30; (b, d y f) imagenes
a altos aumentos.
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N

Fira 41. Imégen SEM mostrando la morfologia de los polvos MA-B3
preparados por molienda mecénica, a) 10 hrs, ¢) 20 hrs y e) 30; (b, d y f) imagenes
a altos aumentos.
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Figura 4.14. Imagenes SEM mostrando la morfologia de los polvos MA-B5

preparados por molienda mecénica, a) 10 hrs, ¢) 20 hrs y e) 30 hrs; (b, d y f)
imégenes a altos aumentos.
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Figura 4.15. Imagenes SEM mostrando la morfologia de los polvos MA-B10
preparados por molienda mecénica, a) 10 hrs, ¢) 20 hrs y e) 30 hrs; (b, d y f)
imégenes a altos aumentos.

En la figura 4.16 se muestra la distribucion del tamafno de particula obtenido
después del proceso de molienda mecanica. La distribucion de tamanos de todos los
polvos molidos por 30 horas muestra una mezcla de distribuciones debido a la
diferencia en el tamano de particula de los elementos precursores del sistema de
aleaciéon propuesto. La caracterizaciéon de los polvos mediante granulometria laser
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permitié establecer que el 90% de las particulas mezcladas mecanicamente no
excedid 18.22 um en el espécimen MA-Bo, 25.36 um en MA-B3, 24.58 um en MA-
B5y 37.92 um para MA-B1o.
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Figura 4.16. Distribucion del tamano de particula para los polvos del sistema
Fes0-xMn30Co010Cri0Bx mezclados mecanicamente por 30 horas.

4.2.2.Caracterizacion de los polvos molidos mecanicamente por XRD

En la figura 4.17 se muestra el difractograma de los polvos sin contenido de boro
(MA-Bo) molidos mecanicamente por 30 horas. No se observaron cambios
significativos en los difractogramas en funcién del tiempo de molienda. Sin embargo,
se pudo apreciar una disminucion en la intensidad de las reflexiones 42.69 26 (Mn)
y 44.72 20 (fases Fe-bcc y FeMn-bcc), el cual podria estar relacionado con un
refinamiento en el tamafio de los cristales y/o una alta deformacion de la red
cristalina inducida por la deformacién durante el proceso de molienda [168,169,172].
Cabe resaltar que estos dos elementos se encuentran en alta proporcion de acuerdo
con la cuantificacion de las fases presentes en el material molido (ver tabla 4.5) y en
el mapeo elemental por EDS (ver figura 4.18), el cual evidencia una distribucion
cercanamente homogénea. Por otro lado, los picos de difraccion del Co dificilmente
se aprecian en el difractograma, y la ausencia de las reflexiones del Cr supondrian
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una superposicion de estas con las reflexiones de difracciéon del Fe. No obstante, una
revision detallada de los patrones de difraccion de cada elemento con el obtenido
experimentalmente permitié proponer la formaciéon de una fase de solucion solida
con el Mn (fase identificada como Feo.s35sMno.165). Esto ademas puede explicarse
debido a la similitud entre los radios covalentes del Fe (0.1241 nm), Co (0.1251) y Cr

(0.1249).

Como se menciond anteriormente, los analisis de XRD resumidos en la tabla 4.6
revelaron que los polvos mezclados mecanicamente estan constituidos de cuatro
fases cristalinas, una fase bee similar a la del compuesto Feo.s35Mno.i65, una fase bee
similar al patrén de difraccion de la aleacidon Feo.ssMno.2:1Cro.11, Fe-bee, Mn-alfa y Co-
hep. De la misma manera, estas fases se encontraron en los polvos mezclados
mecanicamente con contenidos de boro (MA-B3, MA-B5 y MA-B10), cuyos
difractogramas son similares al obtenido del material particulado MA-Bo (ver anexo
A)

Las figuras 4.18 y 4.19 muestran el mapeo elemental de los polvos MA-Bo y MA-
B10 mezclados mecanicamente después de 30 hrs de molienda. Los mapas de
composicion quimica elemental indican una distribucién cercanamente homogénea
para todos los elementos excepto para el Cr. Por lo tanto, en todos los polvos se puede
apreciar zonas ligeramente mas enriquecidas con este elemento.

Por otra parte, a partir del analisis XRD (incluyendo los difractogramas de los
polvos molidos con boro) no se identificaron picos de difraccion del boro puro o
formando compuestos intermetélicos debido a que el boro se adquiri6 en fase amorfa
a través del fabricante. Como el boro es un elemento ligero, este elemento no se
detect6 en el mapeo elemental realizado sobre los polvos metalicos (ver figura 4.22).
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Figura 4.17. Difractogramas de los polvos MA-Bo mezclados mecanicamente a
diferentes tiempos de molienda.

Figura 4.18. Mapeo Elemental por EDS de los polvos Fe, Mn, Co y Cr de los
polvos MA-Bo mezclados mecanicamente por 30 hrs.
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Figura 4.19. Mapeo Elemental por EDS de los polvos Fe, M, CoyCrdelos

polvos MA-B10 mezclados mecanicamente por 30 hrs.

Tabla 4.6. Resumen de los parametros de red (nm) y % en peso de las fases

determinadas por XRD después de 30 horas de molienda.

Fe-bee Feo.165M110.835 Feo.68Mno.21Cro.11 Mn Co
bce bce A12 hcp
Muestra
% % o % %
a % peso a a=b
peso peso peso peso
MA-Bo 0.2865 43 0.2882 25 0.3592 2,4 0.8916 26 0.2492 0.4051 1,9
MA-B3 0.2865 40 0.2881 27 0.3584 2 0.8017 27  0.2494 0.4045 3,6
MA-B5 0.2865 39 0.2881 27 0.3618 2,2 0.8917 29  0.2492 0.4045 3,2
MA-B10 0.2865 32 0.2878 32 (o} 0.8916 29 0.2491 0.4051 3,9
4.2.3.Analisis de composicion quimica de los recubrimientos

producidos por Laser Cladding

La composicion quimica de los recubrimientos producidos por Laser Cladding
junto con el sustrato antes del proceso se muestran en la tabla 4.7. Es importante
mencionar que la composicion quimica estd fuertemente relacionada con los
cambios de los parametros del laser descritos en la Tabla 3.5. En ésta se observa que
un mayor aporte de calor se usé para la fabricacion de aleaciones con contenido de
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boro, debido a la menor absorcién de la radiacion laser como consecuencia de la
capacidad de boro a ser autofundente. Por consiguiente, el boro actia como un
agente fundente, reduce la presencia de 6xidos en la pileta fundida del laser y
controla la tension superficial del recubrimiento, siendo éste més reflectante lo que
disminuye la tasa de absorcion de la radiacion laser [173]. Esta particularidad del
boro en procesos de Laser Clading influy6 fuertemente en la composicion quimica
reportada para las aleaciones fabricadas, como se observa en la tabla 4.7

Por otra parte, el contenido de los elementos en los revestimientos producidos
por laser notablemente cambi6 al ser comparados con la composiciéon de los polvos
mezclados por molienda mecanica. Aunque no se observé un comportamiento
sistematico en los resultados reportados en la tabla 4.7, la adicion de boro alter6 la
composicion de las aleaciones y, por lo tanto, incrementé el contenido de Mn en los
recubrimientos, mientras que el contenido de Fe tendi6 a disminuir ligeramente. En
el caso del material LCA-Bo, se observo un aumento en el contenido de Fe el cual se
atribuy6 a la difusion de este elemento desde el sustrato.

El ligero incremento en el contenido de Fe, especialmente, en las muestras LCA-
Bo y LCA-B3, se debe a la difusion de Fe proveniente del sustrato de acero inoxidable
austenitico en el proceso de fabricacion de los recubrimientos. En particular, el Mn
tiene una alta presion de vapor y tiende a vaporizarse u oxidarse, el cual hace dificil
el control en composicion quimica en el proceso de fabricacion por Laser Cladding
[142,174]. Sin embargo, la adicion del boro reduce la temperatura de fusién de la
aleacion, evitando la vaporizacion del Mn [143]. De manera interesante, se ha
observado este mismo comportamiento en estas aleaciones producidas por el
método de Arc-Melting en esta investigacion.

Tabla 4.7. Composicion quimica de los recubrimientos producidos por Laser
Cladding (% at6mico). El nimero en paréntesis indica el cambio relativo en
relacion con la composicion quimica nominal.

aleacion Fe Mn Co Cr B Ni
LCA-Bo 63.15 (+26) 17.93 (-40%) 11.52 (+15%) 6.96 (-30%) 0.00 (0.00) 0.44
LCA-B3 54.68 (+16%) 25.18 (-16%) 10.90 (+9%) 8.72 (-13%) 0.10 (-97%) 0.41
LCA-B5 4177 (-7%)  40.80 (+36%) 7.97 (-20%) 8.57 (-14%) 0.72 (-86%) 0.18
LCA-B1o 37.04 (-7%) 41.50 (+38%) 7.73 (-23%) 8.35 (-16%) 5.31 (-47%) 0.08
Sustrato 68.80 1.39 18.34 9.36

Aunque se sabe que la dilucion es baja en procesos de Laser Cladding al ser
comparados con otras técnicas de fabricacion [175], los resultados de composicion
quimica mostrados en la tabla 4.7, revelaron también un contenido de Ni entre 0.44
y 0.08 % atomico. Estas pequenas cantidades de Ni se difundieron a través de los
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revestimientos debido a fenémenos de dilucion originados por una gran interacciéon
térmica entre el recubrimiento y el sustrato. De acuerdo con esto, la diluciéon
dependera fuertemente de los parametros del laser, especificamente, de la densidad
y el tiempo de interaccion del laser [176,177], porque la alta densidad de energia
concentrada en areas muy pequenas causa un alto movimiento atomico [176]. A
partir de los resultados de composicion quimica revelados en la tabla 4.7, se calculo
la dilucién cuyos valores dieron 13% para la LCA-Bo, 11% para LCA-B3, 7% para
LCA-B5 y 6% para LCA-B10. Estos resultados muestran que, si el boro se adiciona,
se observa una disminucién en este parametro. Esto sugiere que el compuesto
intermetélico formado durante el proceso de solidificacion, especificamente, en los
recubrimientos con contenidos entre el 5%at (LCA-B5). y 10%at. (LCA-B10), actaa
como una barrera de difusiéon “interrumpiendo la difusiéon” del Ni hacia el
revestimiento [178]. Sin embargo, es importante resaltar que el Ni se difunde
facilmente entre el Fe, Mn, Co y Cr, debido a que este elemento posee un radio
atomico similar. Esto explicaria la difusion del Ni en el material LCA-Bo; condicion
que se ha observado y estudiado en la aleaciéon de Cantor basada en Fe, Mn, Co, Cry

Ni [4,178,179].

Por otro lado, las pérdidas metalicas reportadas en la tabla 4.6 pueden ser
explicadas a través de dos fendbmenos importantes. El primero esta relacionado con
el efecto del tamano de particula de los polvos en el proceso de Laser Cladding
[118,122,124,180]. Tanigawa et al. [180], sugirié que el tamafio de particula de 30
um es el minimo para obtener un recubrimiento de buena calidad. No obstante, el
90% del tamano de particulas de los polvos mezclados mecanicamente no exceden,
por ejemplo, 18.22 um (MA-Bo) y 37.92 um (MA-B10), siendo las particulas de
menor tamafno las méis propensas a absorber de manera rapida la radiaciéon laser
incrementando la temperatura hasta un punto donde la oxidacion y la volatilizacion
son mas favorables en vez de mantener estable la pileta fundida. Especificamente, la
oxidacion puede ser particularmente importante considerando que el Fe, Mn, Co, Cr
y B pueden reaccionar con el aire atrapado en los polvos pre-depositados [33,181].

El otro factor que probablemente tuvo una influencia sobre las pérdidas
metalicas observadas en los recubrimientos tiene que ver con el acondicionamiento
de los polvos por aleamiento mecanico (MA). De acuerdo con la cuantificacion de las
fases presentes y reportadas en la tabla 4.7, estos resultados podrian indicar que la
energia almacenada en estas particulas molidas probablemente sirvié como fuerza
impulsora en el incremento de la reactividad del Fe, Mn, Cr, Cr y B con el oxigeno
presente y generar las pérdidas metalicas reportadas en los revestimientos de las
aleaciones multicomponentes producidas [168,169].
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4.2.4.Analisis microestructural de los recubrimientos producidos por
Laser Cladding

La figura 4.20 muestra los difractogramas de las muestras LCA-Bo, LCA-B3,
LCA-B5 y LCA-B10 obtenidas por Laser Cladding. En todos los sistemas de
aleaciones, se identificaron reflexiones correspondientes a las fases fcc y hep de
solucién sélida. En el espécimen LCA-Bo también se identificd una fase bee similar
al Cr y picos débiles de MnO, 6xido probablemente formado sobre la superficie en
contacto con el aire. Ademas, cuando se adiciona el boro, aumenta la intensidad de
la reflexion ubicada a 50.79 20 asociada a la familia de planos {200} de la fase fcc.
Sin embargo, el efecto mas importante, como consecuencia de la adiciéon del boro, es
la presencia de la fase ortorrombica debido a la formacion de boruros del tipo
(Cr,Fe)2B ricos en Cr. Estos resultados coinciden con los previamente obtenidos
mediante el método de Arc-Melting en este proyecto de investigacion. Por lo tanto,
los recubrimientos aleados con boro son aleaciones multicomponente basados en
una matriz de fases fcc y hep de solucion sélida (DP-SS) mas un compuesto
intermetalico (IM).

Durante el enfriamiento, aceros al alto Mn (Fe-Mn) y algunos aceros inoxidables
transforman parcialmente a martensita € (hcp) y o (bec) dependiendo del contenido
de Mn presente en el material. Esta transformacion de fase fcc a hep toma lugar
debido a la introduccién de fallas de apilamiento sobre cada capa alternante de la
familia de planos {111} de la fase fcc. La formacion de la fase e-hcp puede ser inducida
atérmicamente, es decir, que el fenomeno solo depende de la temperatura,
isotérmicamente (depende de la temperatura y el tiempo) o puede ser inducida por
plasticidad (transformaciones inducidas por plasticidad (TRIP)). En estos casos, las
fallas de apilamiento juegan un papel importante, debido a que la nucleacion de la
fase hcp se da por la introduccién de las fallas de apilamiento a través del
deslizamiento de dislocaciones parciales o por la superposicion de estas.
Adicionalmente, en aceros con contenidos de Mn y Si, la energia de falla de
apilamiento (SFE), menor a 20 mJ/mz2, favorece la transformaciéon a hcp, mientras
que una energia de falla de apilamiento superior a 40 mJ/m?2 suprime la formacion
de éstas [138]. Este mecanismo de transformacion de fase en estado so6lido se ha
observado también en aleaciones base Fe que contienen poco o nada de carbono, en
aleaciones base Co, aleaciones de Ti y en ceramicos polimoérficos, entre ellos la
zirconia (ZrO-:) estabilizada térmicamente [56]. Desde el punto de vista
cristalografico, la transformacion de fase fcc a hep se da por una deformacion
invariante de la red cristalina en donde esta deformacién es producto de un
cizallamiento puro el cual ocurre por maclado o deslizamiento. Estos desajustes en
la intercara origen/producto de la transformacién son mitigados por pequenas
lAminas deslizadas o macladas [56].

En este contexto, la presencia de la fase hcp identificada por XRD en los
recubrimientos obtenidos por laser, sugiere que la formacion de esta fase fue
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producto de una trasformacion de fase inducida atérmicamente, tipica del sistema
binario Fe-Mn, en donde el contenido de Mn jug6é un papel importante en la
formacion de esta fase como consecuencia del aumento en la temperatura de
transformacioén martensitica (IMs) en el caso de la aleacion LCA-Bo. De acuerdo con
la composicion quimica mostrada en la tabla 4.7, se calcul6 la SFE a temperatura
ambiente usando la formula empirica propuesta por Schramm y Reed para sistemas
de aleaciones FeMnCrNi [182,183]. Con respecto al contenido de Mn en el
recubrimiento LCA-Bo, la disminucién de este elemento de aleaciéon contribuy6 sin
lugar a duda en la reducciéon de la energia de falla de apilamiento (10.7 mJ/m?2)
favoreciendo la formacion de estas y, por ende, el aumento en la cantidad de la fase
hep, tal como sucedi6 en el sistema FesoMn30C010Crio producido por Li et al. [42].
Aunque las probabilidades de falla de apilamiento y maclado no fueron calculadas
en este trabajo de investigacion, el alto contenido de la fase hep (85 % peso) en LCA-
Bo, sugieren que la probabilidad de falla de apilamiento es baja, mientras que la
probabilidad de maclado deberia ser alta como consecuencia de la transformacion
de la fase fcc a ahcep. Este fendmeno se ha observado en aceros al alto manganeso
transformados martensiticamente a diferentes velocidades de enfriamiento [138].

Por otra parte, cuando se adiciona el boro, el aumento en el contenido de
manganeso incremento la energia de falla de apilamiento de 34.7 mJ/mz2 en el caso
del revestimiento LCA-B3, a 90.6 mJ/mz2 para el recubrimiento LCA-B10, mientras
para la aleacion LCA-Bs5, la SFE fue de 83.6 mJ/mz2. Por lo tanto, el incremento de la
SFE, sin considerar el efecto del boro, probablemente disminuy6 la probabilidad de
fallas de apilamiento reduciendo la formacion de la fase hep. También es importante
resaltar que los atomos de boro pueden ocupar sitios octaédricos intersticiales de la
red fcc y de esta forma contribuir en la nucleacion de la fase martensitica [98]. Por
lo tanto, la solidificaciéon rapida del laser y la adicién del boro podrian haber
desencadenado la formacion de la fase hep y estabilizado las cantidades de esta fase
reportadas en la figura 4.21 debido probablemente a la introduccién de una alta
densidad de defectos que incluye maclas, fallas de apilamiento y bordes de grano
(refinamiento de la microestructura) [98,184]. Ademas, la adiciéon del boro
estabilizaria la fase fcc debido a la formacion de los boruros de Cr-Fe. Un
comportamiento similar con respecto a la formacion de las estructuras cristalinas se
observo en estos materiales obtenidos por la técnica de fusién por arco o Arc-Melting
en este trabajo de tesis.

Respecto a la formacion de la fase bce presente en LCA-Bo, Wu et al, [141],
estudiaron la estabilidad de fase de una familia de aleaciones multicomponente fcc,
el cual incluye el sistema de aleacion equiatomica FeMnCoCrNi. De acuerdo con esta
investigacion, en el revestimiento LCA-Bo, el sistema ternario Fe-Co-Cr o el sistema
binario Co-Cr podrian estar contribuyendo en la formacion de las fases fcc y bee a
alta temperatura (1200 — 1400 °C). Es importante resaltar que el Co tiene un efecto
estabilizante sobre la fase fcc, mientras que el Cr estabiliza la fase bec [111]. En
relacion a esto, la fase bee puede ser considerada como una fase fuera del equilibrio
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formada debido al efecto de alta entropia de mezcla, la rapida solidificaciéon tipica
del proceso de Laser Cladding, y probablemente a la mayor potencia del laser
empleada en la obtencion del revestimiento LCA-Bo.[185].

La tabla 4.8 muestra los parametros de red de las fases presentes en los
recubrimientos. Se puede notar que el parametro de red de la fase fcc aument6
ligeramente con el contenido de boro en los recubrimientos y en este mismo
contexto, se observd un leve incremento en la relacion ¢/a de la fase hep de 1.61 a
1.63. El aumento en el parametro de red a de la fase fcc esta relacionado con un
incremento en el contenido de la fase hcp martensitica en aceros al alto Mn
(transformacién martensitica inducida atérmicamente) [138]. Sin embargo, el
comportamiento observado en el pardmetro a de la fase fcc en los recubrimientos
producidos por Laser Cladding tiene un efecto contrario a lo observado por Sahu et
al. [138], es decir, que el parametro a aumenta con la disminucion en el contenido
de la fase hcp. Por otro lado, la relacion ¢/a de la fase hcp en el caso del
recubrimiento LCA-Bo (1.61) es bajo, debido probablemente a la formacién de
nuevas capas de la fase hcp durante el proceso de transformacion martensitica [138].

Es importante resaltar que las fases fcc y hep tienen dos sitos intersticiales en la
formacion de solucion solida, uno tetraédrico y otro sitio octaédrico, asumiendo que
los &tomos presentes en la estructura cristalina son esferas. Bajo condiciones ideales,
el radio de la cavidad tetraédrica es 0.225 r, mientras que el hueco octaédrico tiene
un radio 0.225 r, donde r es el radio del atomo que podria ocupar dichas cavidades
[171]. Tomando como referencia los radios cristalinos del Fe (0.069 nm), Mn (0.081
nm), Co (0.054 nm), Cr (0.076 nm) y B (0.025 nm), el radio cristalino promedio del
sistema FeMnCoCr seria de 0.070 nm. Lo anteriormente mencionado, indica que el
boro podria alojarse inicamente en la cavidad octaédrica cuyo radio es de 0.029 nm.
Esto explicaria que el aumento en el parametro a de la fase fcc y la relacion ¢/a de
la fase hcp estaria posiblemente relacionado con el “atrapamiento del soluto”
durante el proceso de solidificacion rapida del laser aumentando la solubilidad del
boro en las fases de la matriz (fcc + hep).
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Figura 4.20. Difractogramas de las aleaciones multicomponente con diferentes
contenidos de boro producidos por Laser Cladding.

Tabla 4.8. Parametros de red de las fases identificadas en los recubrimientos
producidos por Laser Cladding (valores nm).

.. bce fce hcp (Cr, Fe):=B
Revestimiento
a a a=b c a b c
LCA-Bo 0.2884 0.3594 0.2540 0.4097 - - -
LCA-B3 - 0.3597 0.2539 0.4117 - - -
LCA-Bs5 - 0.3604 0.2542 0.4130 1.4551 0.7282 0.4164
LCA-B10o - 0.3607 0.2540 0.4131 1.4523 0.7292 0.4159

Una revision detallada de los difractogramas (ver anexo C y D) permitio
establecer que las posiciones de algunas reflexiones se desplazaron hacia la izquierda
debido al incremento en el contenido de boro en los recubrimientos. Este
comportamiento también esta relacionado con el incremento y distorsion de la red
cristalina cuando se adicion6 el boro [181]. Puntualmente, en la imagen del anexo C,
el corrimiento ocurrié en 20 = 41.05, 20 = 44.35, 20 = 46.86 y 20 = 50.76 asociados
con la familia de planos {101}, {002} y {101} de la estructura hcp, respectivamente,
y, {111}, {200} de la estructura fcc para las reflexiones 20 = 44.35 y 20 = 44.35,
respectivamente. En el anexo D, el desplazamiento de las reflexiones ocurri6 en 26
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= 74.75y 20 = 91.10. El primero asociado con la familia de planos {2-10} de la fase
hep y la familia de planos {220} de la estructura fcc, mientras que el segundo
corresponde a los planos familiares {311} en la estructura fcc.

La figura 4.21 muestra los resultados de la cuantificacion relativa de las fases
presentes en los revestimientos por refinamiento Rietveld. El analisis mostré que la
fase hcp es la mayoritaria y disminuye debido a la presencia del boro como
consecuencia de la formacién de los boruros ricos en Cr, y el incremento en el
contenido de la fase fcc. Sin embargo, el contenido de la fase hcp es similar en LCA-
B3, LCA-B5 y LCA-B10 indicando que el incremento en el contenido del boro (0.1 <
X < 5.40 % at.) no afecta considerablemente el contenido de esta fase. Ademas, esta
fase hep fue formada en una mayor proporcién (~85%) comparada con la misma fase
de la aleacion producida por Arc-Melting (~79%) y la cantidad obtenida por Li et al.
(~28%) en estado homogenizado [42]. Esto sugiere que tanto la velocidad de
enfriamiento, tipica del proceso de Laser Cladding como la disminucion en el
contenido de Mn, jugaron un papel importante en la transformacién de fase fcc a hep
en este sistema de aleacion. Por otra parte, es importante resaltar que la estabilidad
de la fase fcc se incremento6 con la adicion del boro, porque esta fase se encontr6 en
los revestimientos LCA-B3, LCA-B5 y LCA-B10 entre el 30 al 39%, mientras que en
el recubrimiento sin boro (LCA-B0), se retuvo solamente un 1.2%.

En cierto sentido, la presencia de la matriz de fases fcc y hep formadas (DP-SS)
en las aleaciones preparadas por revestimiento laser son impulsados principalmente
debido a la adicién del boro y la naturaleza de los elementos de aleacion. Estas
mismas caracteristicas se observaron en estos materiales producidos por Arc-
Melting. Ademas, la caida en la cantidad de fase fcc detectada en LCA-B5 y LCA-B1o
también se atribuy6 a la pérdida metalica de Fe y Co, y la formacién de boruros, que
corresponden a 3 y 9% en peso, respectivamente. Finalmente, la formacion de
boruros de tipo M-2B ricos en Cr se debe a la alta energia de interaccion del boro con
los atomos de Fe y Cr que facilito la aparicion de este compuesto intermetélico [186].

Adicionalmente, con el objetivo de complementar la caracterizacion
microestructural, se calcularon las microdeformaciones uniformes utilizando el
método de Williamson-Hall [134,157], y sus resultados se muestran en la figura 4.21.
Se observa que las microdeformaciones de la fase fce son bajas en los revestimientos
LCA-Bo, LCA-B3 y LCA-B5, mientras que en el espécimen LCA-B10 son mayores. En
este mismo contexto, las microdeformaciones de la fase hcp aumentan con el
incremento en el contenido de boro. Este comportamiento no ha sido descrito
previamente en aleaciones similares. Por lo tanto, no existe una explicacion plausible
de este fendmeno en los recubrimientos. Sin embargo, la formacion de los boruros y
probablemente la presencia del boro en solucion sélida en la fase hep podria explicar
el aumento de las microdeformaciones y esto seria coherente con el ligero aumento
en el parametro ¢ de la fase martensitica vista en la tabla 4.8 [157,158]. El aumento
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en las microdeformaciones también se ha observado en el acero al alto manganeso,
Fe-26Mn-0.14C, donde se evidencié una disminucion en el contenido de la fase hep
producto de la transformacion martensitica (~70% de fase hcp) en funcion del medio
de enfriamiento [139].
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Figura 4.21. Composicion relativa de las fases presentes en los recubrimientos
con diferentes contenidos de boro cuantificadas por refinamiento Rietveld.

98



RESULTADOS Y DISCUSION

1 Microdeformaciones fase fcc (a) \

ex 107

LCA-BO LCA-B3 LCA-B5 LCA-B10
Revestimientos

T T T i
LCA-BO LCA-B3 LCA-B5 LCA-B10

Revestimientos

Figura 4.22. Micro deformaciones uniformes calculadas a partir de los
difractogramas obtenidos de los recubrimientos producidos por Laser Cladding con
diferentes contenidos de boro, usando el método de Williamson-Hall.

Una vista general de las caracteristicas microestructurales de la intercara
sustrato/recubrimiento por microscopia 6ptica de los revestimientos con diferentes
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adiciones de boro (LCA-Bo, LCA-B3, LCA-B5 y LCA-B10) se muestran en la figura
4.23. Las micrografias Opticas revelan que el sustrato se fundié parcialmente
obteniéndose de esta forma, una excelente union metaltrgica entre el material base
y los recubrimientos. La figura 4.23a (0% at. de B) muestra una microestructura
tipica de solidificacion con una region columnar dendritica libre de segregacion. Las
figuras 4.23b (0.10 % at. de B) y 4.23c (0.72 % at. de B) revela una estructura
columnar perpendicular a la intercara sustrato/revestimiento junto con una delgada
region interdendritica producida por la presencia del boro. En la figura 4.23d (5.31
% at. de B), se observO un incremento de la region interdendritica como
consecuencia del aumento del contenido de boro en el espécimen LCA-Bio. La
diferencia observada en los recubrimientos con contenidos de boro y libre de éste,
sugieren que las caracteristicas microestructurales estan fuertemente influenciadas
por la presencia de boro [187].

También se observo porosidad libre de grietas (tipica del proceso) y picado
producto del ataque quimico usado para revelar la microestructura del revestimiento
sin boro (LCA-B0). No obstante, en el revestimiento LCA-B3 se evidenciaron grietas
perpendiculares en los limites de las dendritas y se muestran en la figura 4.24. Es
importante resaltar, que durante el proceso de formacién del recubrimiento LCA-B3
no se formaron grietas en el material de base. En este contexto, la presencia de estas
grietas interdendriticas se atribuyeron a la segregacion del boro en estas zonas y a
las altas tasas de solidificacién y enfriamiento, tipicas en el proceso de Laser
Cladding [118]. Raabe et al. [188], reportaron que 50 ppm (0.005 % en peso de boro)
es un contenido de boro critico que podria generar una debilidad en los limites de
grano debido a la formacién de boruros. De manera interesante, no se observo la
presencia de grietas en los revestimientos por laser LCA-B5 y LCA-B10 donde el
contenido de boro estd por encima de este nivel critico (50 ppm). En este caso, la
ausencia de grietas se puede explicar considerando que la cantidad de fase eutéctica
aumenta hasta un nivel donde se forma continuamente entre las dendritas
permitiendo mejor transferencia de carga cuando se producen esfuerzos térmicos
durante el régimen de enfriamiento rapido. La formacion de las microfisuras en el
revestimiento LCA-B3 se pudo ver favorecido por el aumento en el aporte de calor
en comparacion con el recubrimiento LCA-Bo (ver tabla 3.5).
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Figura 4.23. Vista general de la intercara sustrato/recubrimientos de las

aleaciones multicomponente producidas por Laser Cladding. a) LCA-Bo; b) LCA-
B3; ¢) LCA-B5 and d) LCA-B1o.
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Figura 4.24. Grietas longitudinales observadas en los bordes dendriticos del
recubrimiento LCA-B3.

En la figura 4.25a se ilustra la microestructura obtenida en el espécimen LCA-Bo

a alto aumento por SEM. En esta imagen se observa una morfologia de finas laminas

aleatoriamente distribuidas sobre wuna estructura dendritica. Estos rasgos

microestructurales se han observado en aceros al alto Mn por otros autores en

procesos convencionales como evidencia de la formaciéon de una fase martensitica
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hep [139,144,189]. Esta caracteristica morfoldgica de la fase hep estaria relacionadas
con una deformacién (cizallamiento puro) el cual ocurre por maclado y se debe
probablemente a la alta probabilidad de maclado producto de la transformacion de
fase fcc a hep. Ademas de esto, se aprecian poros y picados en la microestructura. La
figura 4.25b muestra las caracteristicas microestructurales del recubrimiento
producido con una cantidad de 0.1% at. de boro (LCA-B3). El material esta
compuesto de una estructura dendritica y una region interdendritica discontinua
muy delgada. Ademaés, se observo una morfologia de “estriaciones” formadas dentro
del espaciamiento dendritico el cual es similar a la fase hcp anteriormente descrita
en el revestimiento sin boro (LCA-B0), microestructura similar a la martensita
atérmica obtenida en aleaciones CoCrMo [184,190]. Cuando se increment6 el
contenido de boro, se produjo la segregacion de una fase eutéctica continua en las
regiones interdendriticas, el cual se confirma en las imagenes SEM de los
especimenes LCA-B5 (figura 4.25¢) y LCA-B1o (figura 4.25d). En general, las
caracteristicas microestructurales de las aleaciones obtenidas por Laser Cladding se
asemejan a las observadas en este mismo sistema de aleacion producido por Arc-
Melting.

Se estudiaron las variaciones de la composicion quimica en la seccion transversal
de las muestras preparadas metalograficamente usando mapeo elemental por EDS,
los mapas de los principales constituyentes se muestran en la figura 4.26. De acuerdo
con la figura 4.264a, el revestimiento laser sin contenido de boro (LCA-B0) no mostro
ninguna variacion en la distribucién de los elementos de aleaciéon dentro o entre las
dendritas el cual confirma la formacion de una aleacién quimicamente homogénea
de todos los elementos en solucién solida. Debido a que las transformaciones de fase
fcc a hep son no “difusivas”, es decir, no hay una mezcla aleatoria de atomos durante
el cambio de estructura, esto sugiere que la homogeneidad en composicién quimica
observada por mapeo EDS estaria confirmando la transformacion de la fase fcc a hep
en este sistema de aleacion producida por Laser Cladding. Adicionalmente, un
microandlisis por EDS en algunas zonas de revestimiento se realizd sobre el
recubrimiento LCA-Bo, cuyos resultados se muestran en la figura 4.27. Los analisis
de composicion quimica confirmaron que los elementos de aleaciéon son similares a
los reportados en la tabla 4.7, sin embargo, se observo la presencia de Ni el cual
proviene del sustrato y se difundi6 a través de los elementos de aleacién del
recubrimiento.
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Flgura 4.25. Mlcrograflas SEM de a) LCA-BO b) LC LCA-B3, c) LCA-B5y d) LCA- V
B1o.
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Figura 4.26. Mapeo elemental por EDS de las aleaciones producidas por Laser

Cladding a) LCA-Bo, b) LCA-B3, ¢) LCA-B5 y d) LCA-B1o.
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Figura 4.27. Analisis de composicion quimica por SEM-EDS del revestimiento
LCA-Bo fabricado por Laser Cladding.

Como era de esperarse, el mapeo elemental por EDS de los recubrimientos
producidos por laser con contenidos de boro, es decir, LCA-B3, LCA-B5 y LCA-B10,
mostraron principalmente la segregacion de Cr dentro de la fase eutéctica como se
aprecia en las figuras 4.26b, 4.26¢c y 4.26d. Es importante mencionar, que
mediciones de composicion quimica sobre la fase eutéctica no se realizaron como
consecuencia del espaciamiento en las regiones interdendriticas, el cual vari6 de
~0.86 + 0.33 um en LCA-B3, ~1.44 + 0.37 um en LCA-B5y ~6.00 £ 3.01 um en LCA-
B10, siendo este espaciamiento menor que el diAmetro del haz de electrones que
varia en un rango entre 10 a 20 pm.

Sin embargo, los mapas exhibidos en las figuras 4.26b, 4.26¢ y 4.26d mostraron
regiones dendriticas ricas en Fe, Mn, Co y Cr, confirmando la presencia de los
elementos constituyentes de las fases (fcc+hcp) de solucion solida. Por otra parte, las
regiones interdendriticas son ricas en Cr y empobrecidas en Fe y Co. Estos hallazgos
sugieren que la fase eutéctica contiene el compuesto intermetélico (Cr,Fe).B
identificado por XRD, mas una matriz conformada por las fases (fcc + hcp) de
solucién soélida. De igual manera, similares caracteristicas microestructurales por
SEM-EDS se observaron en estas aleaciones obtenidas por Arc-Melting en este
trabajo de investigacion.

Esto demostr6 una vez méas que cuando se increment6 el contenido de boro, se
observo un aumento de la fase eutéctica en las regiones interdendriticas. Por otro
lado, se realiz6 un analisis de composicién quimica elemental por EDS sobre los
especimenes LCA-B3, LCA-B5 y LCA-B10 el cual se muestra en el anexo E, cuyos
resultados confirmaron la presencia de Ni en los recubrimientos multicapa. No
obstante, la disminucion en el contenido de los elementos del microanalisis realizado
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por EDS en comparaciéon con los obtenidos por GD-OES, sugiere que el tiempo de
adquisicion de la sonda EDS fue muy poco para haber captado més senales de los
elementos presentes en los recubrimientos.

Las microestructuras de solidificaciéon dendritica y la formaciéon de la fase
eutéctica en los recubrimientos con adiciones de boro se atribuyen a la segregacion
del boro producido por un frente solido/liquido, el cual el liquido se enriqueci6 de
soluto (boro) y después este liquido remanente solidifico en forma de fase eutéctica
durante el proceso de solidificacion de los recubrimiento con adiciones de boro
[102].

Con respecto a las similitudes observadas a nivel microestructural en estas
aleaciones multicomponentes fabricadas por Laser Cladding y Arc-Melting; Joseph
et al. [191], también encontraron que la aleacién AlxCoCrFeNi de alta entropia
producida por Laser Cladding y Arc-Melting presentaba fuertes similitudes. Sin
embargo, se observaron algunas diferencias morfologicas y éstas se atribuyen a las
diferencias en las tasas de solidificacion de ambas técnicas. En el caso de las
aleaciones multicomponentes producidas en esta investigacion, las diferencias en el
espaciamiento de las dendritas se atribuyen a un refinamiento de la microestructura
como resultado de una tasa de solidificacion mayor en el proceso de Laser Cladding.
Por otro lado, la disminucién en el contenido de la fase de boruros reportada en los
revestimientos sugiere que esta reduccion se debe a las mayores variaciones del
contenido de boro durante el proceso de fabricacién por Laser Cladding.

4.2.5.Propiedades mecanicas de los recubrimientos producidos por
Laser Cladding

La figura 4.28 presenta el perfil de profundidad de la dureza tomada en la seccioén
transversal de los recubrimientos obtenidos por Laser Cladding el cual se compar6
con el del material base. Los valores de dureza se midieron usando una carga de 1000
g. Cabe resaltar que la dureza del sustrato disminuy6 después del proceso de
revestimiento con laser debido al ablandamiento inducido por los ciclos térmicos
durante la fabricacién de las muestras. El espécimen LCA-Bo exhibi6 una dureza de
201 + 7 HV en la parte superior del recubrimiento (considerando solamente los
cuatro primeros puntos de la curva). Este valor es ligeramente mayor que el obtenido
en el sustrato (253 + 11 HV) y en los depositos LCA-B3 (249 + 6 HV) y LCA-B5 (252
+ 5 HV). De acuerdo con estos valores, la dureza del recubrimiento sin boro (LCA-
Bo), se atribuye a las estructuras bcc, fcc y hep formadas durante el proceso de
solidificacion. En los recubrimientos LCA-B3 y LCA-Bs, la disminucion en los
valores de dureza podrian estar relacionados con la reduccion de la fase hep y el
aumento de la fcc durante el proceso de solidificaciéon. Finalmente, la mayor dureza
(445 + 42 HV) se alcanz6 en la muestra LCA-B10. Esto como consecuencia de la
presencia de boruros en la fase eutéctica. La formacion de los boruros es dominante
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en el aumento de la dureza en el revestimiento. Similares valores de dureza se
reportan en las aleaciones analogas producidas por Arc-Melting y en la aleaci6on
AlCoCrFeNiBx [186]. Sin embargo, la disminucion de la dureza en las muestras LCA-
B3 y LCA-B5 (Laser Cladding) en comparacion con Alloy-B3 y Alloy-B5 (Arc-
Melting), se atribuye al aumento en el contenido de la fase fcc en estos
recubrimientos.

Por otra parte, la dispersion y la disminucion de la dureza desde la superficie del
deposito hasta el sustrato observado en la figura 4.27, se atribuy6 a la heterogeneidad
microestructural y las variaciones en el espaciamiento dendritico (anexo G), cuyas
zonas de inspeccion se tomaron a partir de la representacién esquematica mostrada
en el anexo F. De acuerdo con un anélisis detallado de la microestructura del
recubrimiento LCA-Bo se pudo establecer que el espaciamiento dendritico vario6
entre 3.03 a 6.21 um desde la superficie del recubrimiento hasta el sustrato, mientras
que en el deposito LCA-B3 el espaciamiento de las dendritas vari6 desde 5.72 a 12.99
um, observandose una microestructura predominantemente columnar. Esto sugiere
que tanto la microestructura como la formacion de la fase fcc en LCA-B3 tuvieron un
efecto significativo en la disminucion de la dureza reportada en la figura 4.28.
Particularmente, en el dep6sito LCAB-5 se observo una significativa variacion de la
microestructura se observo en la seccion transversal de las muestras preparadas por
Laser Cladding como consecuencia de la adicion del boro. En este caso, las zonas mas
cercanas hacia la superficie del recubrimiento mostraron una microestructura
dendritica con formacion de dendritas secundarias cuyo espaciamiento dendritico
fue de ~ 4.72 um en promedio, mientras que en las zonas intermedia y en la intercara
deposito/sustrato el espaciamiento de las dendritas (predominantemente columnar)
fue de 12.24 y 11.76 pm en promedio, respectivamente.
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Figura 4.28. Valores de microdureza de los revestimientos desde la superficie al
sustrato.

Cuando se incremento el contenido de boro en la muestra LCA-B10, se evidencid
un refinamiento notable de la microestructura debido a la formacién de una
microestructura columnar dendritica y una apreciable formaciéon de dendritas
secundarias. El espaciamiento dendritico vari6é de 2.74 a 7.57 um, siendo dicho
espaciamiento mayor hacia la intercara recubrimiento/sustrato. Sin embargo, otra
de las caracteristicas observadas en la microestructura del depésito LCA-B1o fue la
variacion en el contenido de la fase eutéctica, es decir, la presencia de zonas més
ricas en fase eutéctica que otras contribuyendo de esta manera en la dispersion
observada en los valores de dureza.

Las curvas de esfuerzo — deformacién de los recubrimientos depositados sobre el
material base de acero inoxidable se muestran en la figura 4.29. La pequena curva
en el grafico antes de alcanzar la zona elastica de los materiales evaluados, indica la
resistencia a la friccidon de las mordazas durante el ensayo. Una primera evaluacion
de los resultados de la prueba de tension mostré que los valores de resistencia a la
traccion del material compuesto revestimiento/sustrato fueron mayores al ser
comparados con el material de base (448 MPa). Cabe notar, que los especimenes
LCA-Bo, LCA-B3 y LCA-B10 muestran un comportamiento particular en la curva
esfuerzo-deformacion el cual podria ser similar al fenémeno de punto de fluencia en
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acero de bajo contenido de carbono [56]. En el caso de los revestimientos LCA-Bo y
LCA.B3, tanto el sustrato como los recubrimientos se deforman linealmente hasta
que el material base cede y a partir de ese momento, los depoésitos soportarian la
mayor carga hasta que se alcanza la resistencia maxima en la curva (en la zona de
formacion de cuello), estos fallan y la tension cae al limite elastico del sustrato
llevando el material compuesto a la ruptura total [192].

Por otro lado, la caracteristica de la curva del depésito/sustrato LCA-B10 sugiere
que el aumento en el contenido de la fase eutéctica permitié una mejor transferencia
de carga en la zona elastica del material compuesto y posteriormente, los boruros
actuaron como concentradores de esfuerzos reduciendo la tenacidad y ductilidad del
material. La curva esfuerzo-deformacion del recubrimiento/sustrato LCA-B5 mostro
comportamiento tipico de un material fragil con muy poca deformacion plastica en
donde la mayor parte de la carga fue soportada por el revestimiento producido por
Laser Cladding. La disminuciéon de las propiedades mecanicas del revestimiento
LCA-B3, se atribuyen a la formacién de microfisuras durante el proceso de
fabricacion del deposito por laser y al aumento en el espaciamiento dendritico en la
microestructura. Por otra parte, las microestructuras dendriticas y columnares muy
finas observadas en los recubrimientos (LCA-Bo, LCA-B5 y LCA-B10), podrian estar
relacionadas con la disminuciéon de la ductilidad y el aumento en la resistencia
mecanica del sistema recubrimiento/sustrato [193,194]. En la tabla 4.9 se resumen
los valores de esfuerzo altimo de tension, esfuerzo de fluencia y el % de elongacion
de los ensayos realizados sobre los recubrimientos.
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Figura 4.29. Curvas esfuerzo — deformacion en ingenieria de los recubrimientos
de aleacion multicomponente aplicados sobre acero inoxidable.

Tabla 4.9. Resultados de los ensayos de tensiéon de los revestimientos en funciéon
del contenido de boro aplicados sobre acero inoxidable por Laser Cladding.

Referencia Resistencia a la Esfuerzo de %
Tension (MPa) Fluencia (MPa) Elongacion
LCA-Bo/Sustrato 749 261 3.80
LCA-B3/Sustrato 561 243 1.90
LCA-B5/Sustrato 768 452 1.61
LCA-B10/Sustrato 871 339 1.19

De acuerdo con los resultados obtenidos en la tabla 4.9, se estudio el
comportamiento mecéanico de los recubrimientos depositados sobre el sustrato de
acero inoxidable suponiendo una condicién de isodeformacion. Bajo esta suposicion,
se considera tanto el material de los recubrimientos como, el del sustrato un material
compuesto laminado de acuerdo con la ley de mezclas el cual es basada en las
siguientes expresiones
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Omc = frecOrec T fsusOsus Ecuacion (13)

Oy—_mc = fReCGY—ReC + fSusUSus Ecuacion (14)

donde omc, Orec y Osus indican la resistencia mecanica de los materiales unidos por
laser, el recubrimiento y el sustrato respectivamente. Oy-Mc, Ov-Rec Y OY-Sus
representan el esfuerzo de fluencia de los materiales unidos por laser, el
recubrimiento y el sustrato. Finalmente, frec y fsus representan la fraccion
volumétrica de los dos materiales. La tabla 4.10 muestra los resultados de esfuerzo
de fluencia y resistencia mecanica de los recubrimientos producidos por Laser
Cladding en funcion del contenido de boro analizados por la ley de mezclas de
materiales compuestos.

A excepcion del depoésito LCA-B3, se observoé un aumento significativo en el
esfuerzo de fluencia de los recubrimientos como consecuencia del incremento en el
contenido de boro, cuyos resultados indican que el refuerzo LCA-B5 revel6 el mayor
esfuerzo de fluencia, mientras que el valor mas bajo en esfuerzo de fluencia se revelo
en el recubrimiento LCA-B3. La disminucion de la resistencia mecanica observada
entre los depositos LCA-Bo y LCA-B3 podria estar atribuida a la poca cantidad de
boro adicionada en el proceso cuyo comportamiento final probablemente dependi6
de las propiedades mecénica del sustrato. Cuando se incremento la cantidad de boro
en el recubrimiento LCA-B10, se alcanz6 un aumento del 16% en la resistencia
mecanica con respecto al depésito LCA-Bo como consecuencia del aumento en el
contenido de la fase eutéctica, la cantidad de boruros de Cr-Fe (9% peso) y la
disminucion en el espaciamiento de las dendritas. La pérdida de la ductilidad en este
material se debe a la presencia de los boruros duros que actian como concentradores
de esfuerzo en el revestimiento.

Tabla 4.10. Propiedades mecanicas estimadas de los recubrimientos basados en el
sistema Feso-xMn30Co10Cri0Bx (x = 0, 0.10, 0.72 y 5.31 % atomico) producidos por
Laser Cladding.

OY-MC OMC OY-Rec ORec
(MPa) (MPa) (MPa) (MPa)

LCA-Bo 0.5 0.5 261 749 217 896
LCA-B3 0.4 0.6 243 560 199 550
LCA-Bj5 0.4 0.6 505 767 640 900
LCA-B1o0 04 0.6 339 871 355 1044

Material fSus fRec
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La figura 4.30 muestra una imagen representativa de la superficie de fractura en
tension del sustrato obtenida después del ensayo. La apariencia de hoyuelos
(dimples) es muy evidente de la fractografia SEM a alto aumento, lo cual indica que
el modo de fractura del sustrato es de naturaleza ductil resultado de la nucleacion,
crecimiento y coalescencia de microhuecos (microvoids). Un comportamiento
similar se observo sobre la superficie de fractura del recubrimiento LCA-Bo (ver
figura 4.31). Adicionalmente, en esta imagen se aprecian diminutas particulas
probablemente de 6xidos de Mn formadas durante el proceso de fabricacién del
deposito.

e, S Imagen de alto aumento.
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Por otro lado, las superficies de fractura de los recubrimientos producidos por
Laser Cladding LCA-B3, LCA-B5 y LCA-B10 revelaron zonas de falla ductil y fractura
por clivaje al aumentar el contenido de boro en la aleacion multicomponente.
Ademaés, las caracteristicas fractograficas (ver figuras en anexo H) de estos depositos
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mostraron procesos de desgarramiento y coalescencia de microcavidades. Los rasgos
fractograficos (falla aparentemente a lo largo de los bordes de las dendritas)
observados en los depdsitos con adiciones de boro, sugieren que la fase eutéctica rica
en boruros adyacente a la fase dendritica actian como una pared continua durante
el proceso de deformacién produciendo una interaccién entre los boruros y las
bandas de deslizamiento como consecuencia de una disminucién del espaciamiento
dendritico [195]. Las pequenas zonas con fractura por clivaje podrian estar
relacionadas con la presencia de la fase hep reportada por XRD en este estudio [196].
Sin embargo, en las muestras LCA-B5 y LCA-Bio las particulas de boruros
embebidos en la fase eutéctica posiblemente sirvieron de sitios de nucleacion de los
microhuecos (microvoids). En términos generales, los micromecanismos de fractura
observados en los depositos producidos por Laser Cladding fueron nucleacion,
crecimiento y coalescencia de microhuecos, y fractura por clivaje cuando se adicion6
el boro.

4.2.6.Prediccion termodinamica en la formacion de fases del sistema
multicomponente Fes;o-xMn3zoCo010CrioBx (x = 0, 0.1, 0.72 y 5.31%
peso) producido por Laser Cladding
La misma metodologia experimental para estudiar la prediccion en la formacion
y estabilidad de las fases formadas a través del proceso de Arc-Melting se usé en los
revestimientos producidos por Laser Cladding [7]. En la tabla 4.11 se muestran los
parametros termodinamicos de los recubrimientos en estado colado de los
especimenes LCA-Bo, LCA-B3, LCA-Bs y LCA-B10. De acuerdo con la clasificacion
de las HEAs basada en la entropia configuracional (ASconf) [14,154], la muestra LCA-
Bo podria ser considerada como una aleacion de alta entropia metaestable debido a
que su ASconf €s superior a 1.6R (donde R es la constante de los gases ideales).

Tabla 4.11. Parametros termodinamicos a partir de la composicion quimica del
sistema multicomponente Feso-xMn30Co10CrioBx (x = 0, 0.1, 0.72y 5.31 % at.)
producido por Laser Cladding.

AHmax ASconf ASmlx

Recubrimiento 5/, 01 (R) (J/K‘mol) & VEC o mCK
LCA-Bo -14.87 1.72R 14.33 3.22 7.78 1.18 1774.81
LCA-B3 -104.11 1.19R 11.18 3.85 7.68 0.17 1757.60
LCA-B5 -103.29 1.17R 9.81 584 7.47 0.16 1710.65
LCA-B10 -159.03 1.39R 10.17 0.34 7.22 0.13 1739.87

AHmax (Entalpia méxima de mezcla en la formacion de compuestos intermetalicos/multiples fases)
AScont (Entropia configuracional)

ASmix (entropia de mezcla)

8: (Diferencia de radios atbmicos)

VEC (Concentracion de electrones de valencia)

@ (Parametro phi)

Tm (Temperatura de fusion). Estos pardmetros se encuentran definidos en la seccién del estado de arte.
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Por otra parte, los recubrimientos LCA-B3, LCA-B5 y LCA-B10o podrian ser
considerados como aleaciones de mediana entropia (MEAs) porque su entropia
configuracional vari6 entre 1R y 1.5R [154]. De acuerdo con la literatura, las
aleaciones de alta entropia forman una fase de solucion solida cuando ® > 1, ~ 1.2 <
Or < 6.6 y -15 kJ/mol < AHmax < 5 kJ / mol; mientras que en aleaciones
intermetalicas/multifasicas estan presentes cuando ® <1, ~ 1 < 8 < 13.5y -90 kJ/mol
< AHmax < ~ 25 kJ/mol. En este contexto, la prediccion termodinamica mostrada en
la tabla 4.11 se ajusté a los valores de ®, AHmax y & de las aleaciones
multicomponentes propuestas [7]; mientras que en los revestimientos conteniendo
boro, el AHmax, no satisfizo la condicion de para una aleaciéon de alta entropia
multifases debido a la interaccién entre el boro y los otros elementos presentes en el
sistema de aleacion multicomponente. De acuerdo con Guo et al. [167], las fases fcc
y bee son estables cuando 6.78 < VEC <8.0. Evidentemente, todos los recubrimientos
producidos por Laser Cladding se encuentran dentro de este rango, pero los
resultados encontrados a nivel experimental mostraron que en LCA-Bo se formaron
tres fases en solucion, mientras que en LCA-B3, LCA-B5 y LCA-B10 se form6 una
matriz de fases (fcc+hcp) mas un compuesto intermetalico del tipo M-2B rico en Cr.
Finalmente, se encontraron similares tendencias cuando estos materiales obtenidos
por revestimiento laser se comparan con los especimenes elaborados por el método
de fusion por arco.

Por otro lado, se estudi6 el efecto del Ni sobre los pardAmetros AHmax y phi (®) en
los revestimientos desde el punto de vista termodindmico debido a fenémenos de
dilucién (figura 4.32). Estos parametros termodinamicos se calcularon
considerando la composicién quimica de los revestimientos laser descrita en la tabla
4.7 y suponiendo los mismos depésitos sin contenido de Ni. Los datos de
composicion quimica se introdujeron en el software implementado por King et al.
[7], el cual es usado en la prediccion y estabilidad de fases de aleaciones de alta
entropia descrita en la seccion 1.1. La comparacién mostro que la presencia del Ni en
los recubrimientos tiende a reducir los valores de AHmax y phi (®)significativamente.
Lo altimo sugiere que probablemente el Ni podria disminuir la solubilidad del boro
en la matriz de las aleaciones y de este modo, facilitar las interacciones entre los
sistemas binarios Fe-B y Cr-B con el proposito de formar boruros y obtener
aleaciones multifasicas (DP-SS + IM) [197—-199]. Curiosamente, este mismo
fenémeno se ha observado en estudios termodindmicos cuando el carbono ha sido
adicionado en HEAs equiatémicas [103,199].
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Figura 4.32. Efecto del Ni sobre los parametros AHmax y phi (®) en las aleaciones
producidas por Laser Cladding.

4.2.7. Comportamiento al desgaste por abrasion de los revestimientos
producidos por Laser Cladding

Se evalu6 el comportamiento al frente al desgaste abrasivo de los recubrimientos
propuestos en este trabajo de investigacién usando el ensayo de rueda de
caucho/arena seca (ASTM G65). La figura 4.33 muestra la tasa de desgaste como una
funcion de la distancia de deslizamiento de los especimenes depositados por Laser
Cladding. En general, se observd una disminucién de la tasa de desgaste sobre todas
las muestras con el aumento en la distancia de deslizamiento. Este comportamiento
se atribuy6 a un leve fenémeno de endurecimiento superficial. Sin embargo, no se
observo una tendencia de estos valores hacia un estado de estabilidad, es decir, a una
pérdida de volumen constante, debido a un proceso de remocién de material
continua donde se establece un mecanismo de desgaste a tres cuerpos cuando el
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abrasivo esta en contacto con la superficie del material [57,200]. Basados en los
valores de la tasa de desgaste y teniendo en consideracién el material de base como
referencia, los resultados mostraron que el recubrimiento LCA-B5 tuvo un
comportamiento similar a este. Los especimenes LCA-Bo y LCA-B3 tuvieron un
pobre desempeiio al desgaste abrasivo, mientras que la muestra LCA-B10 mostro el
mejor desempeio frente al desgaste por abrasion.

Por otra parte, la figura 4.34 exhibe la tasa media de desgaste de los
recubrimientos obtenidos por Laser Cladding. La resistencia al desgaste fue 29%,
13% y 0.78% menor en LCA-Bo, LCA-B3 y LCA-B5, respectivamente, mientras que
fue un 15% mayor en LCA-B10, en comparaciéon con el sustrato. Sin embargo,
tomando el material LCA-B10 como punto de referencia, la resistencia al desgaste de
los revestimientos LCA-Bo, LCA-B3 y LCA-Bs5 fueron un 35%, 22% y 13%,
respectivamente menor. De acuerdo con lo reportado por Qiu et al. [201], la aleacion
Al>-CrFeNiCoCuTix (x = 2.0 en relacion atdmica) de alta entropia con una sola fase
bee mostré una baja resistencia al desgaste, mientras que Al-.CrFeNiCoCuTix (x = 1.5
en relacion atébmica) mostro la mejor resistencia al desgaste como consecuencia de
la formacion de las fases bec y de Laves (fase de mayor dureza). Por lo tanto, una
matriz con fase bce y hep mayoritaria (LCA-B0) no podria soportar una deformacion
plastica severa por el contacto con particulas abrasivas duras debido a que los
materiales con fases hep tienen un pobre desempefio frente a procesos de desgaste
abrasivo [59], mientras que la presencia de una fase dura como los boruros del tipo
M-B puede explicar la mayor resistencia al desgaste en el espécimen LCA-B10.

El ligero incremento en la resistencia al desgaste observado en el sustrato (sin
deposito) y los revestimientos LCA-B3 y LCA-Bj5, se atribuy6 probablemente a un
mecanismo de endurecimiento por deformaciéon plastica adicional producto de la
transformacion de la fase fcc retenida a hep después del proceso de solidificacion
rapida [59]. Sin embargo, se observo un importante efecto sobre la resistencia al
desgaste con el aumento del contenido de boro. Especificamente, un contenido de
boro de 5.31 % atomico producira una aleacion multicomponente con mayor dureza.
La fase eutéctica conformada por boruros "actuara protegiendo" la matriz contra las
particulas abrasivas, y, por lo tanto, aumentaré la resistencia al desgaste.
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Figura 4.34. Tasa de desgaste promedio de las muestras ensayadas bayo la norma
ASTM-G65.

En otro contexto, la figura 4.35 y las figuras 4.36 a 4.39 muestran las morfologias
tipicas de las superficies desgastadas del sustrato y de los recubrimientos LCA-Bo,

LCA-B3, LCA-B5 y LCA-B10 respectivamente. La morfologia observada en la figura
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4.35 muestra que el sustrato sufri6 un fuerte desgaste abrasivo evidenciado por una
intensa deformacion pléstica y surcos profundos. Los principales micromecanismos
de desgaste observados en el sustrato fueron microarado con formacion de cuna y
microcorte. El material adyacente formado alrededor de los surcos es después
removido y contribuye de esta manera en la pérdida de material como consecuencia
de la severa deformacion plastica producida por el movimiento relativo con las
particulas de arena. Las zonas oscuras observadas en las imagenes de electrones
retro dispersados (BSEI) son evidencia de contaminacion de silice sobre la superficie
de las muestras.

Las superficies desgastadas de las muestras LCA-Bo, LCA-B3 y LCA-B5 se
muestran en las figuras 4.36 a 4.38. En estas se evidencian la formaciéon de surcos
profundos y una significativa deformacién plastica a lo largo de los surcos en forma
de labios [202]. Microarado y microcorte se detectaron sobre las superficies
desgastadas. Debido a la intensa deformacion plastica, las indentaciones producidas
por las particulas abrasivas gener6 cunas y pequenos labios libres de fracturas que
posteriormente son removidos mediante el proceso de desgaste. De acuerdo con
esto, la fuerte pérdida de material en estos recubrimientos se atribuy6 a la
combinacion de microcorte y microarado el cual son més pronunciada que en el
sustrato.

La figura 4.39 muestra la superficie de desgaste del revestimiento LCA-B1o.
Similares caracteristicas en los mecanismos de desgaste se observaron sobre la
superficie de la muestra. Aunque se observé microcorte, el principal mecanismo que
contribuy6 en la mayor resistencia al desgaste en LCA-B10 fue el microarado. La
resistencia al desgaste del revestimiento LCA-B10 mejor6 debido al aumento en el
contenido de los boruros, la cual fue corroborado por microscopia éptica de luz,
anélisis SEM y XRD.

Figura 4.35. Superficie desgastada del sustrato. a) SEI (Imagen de electrones
secundarios) a bajo aumento; b) SEI a alto aumento y ¢) BSEI (Imagen de
electrones retro dispersados) a alto aumento
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4.2.8.Conclusiones del efecto del boro sobre las aleaciones producidas

v

por Laser Cladding

Se produjeron las aleaciones multicomponentes LCA-Bo, LCA-B3, LCA-B5 y
LCA-B10 basadas en Feso-xMn30Co10CrioBx con x = 0, 0.10, 0.72 y 5.31 %
atobmico, de manera exitosa utilizando el método de revestimiento laser. El
espécimen LCA-Bo estaba conformado principalmente por una fase hcp,
seguido de una fase bee y una cantidad muy baja de fase fce, mientras que los
recubrimientos LCA-B3, LCA-B5 y LCA-B10 estaban formados por una matriz
de fases fcc + hep de solucion so6lida. En los dos tltimos depositos también se
detect6 una fase ortorrombica correspondiente a la formacion de boruros del
tipo (Cr, Fe)-B. Ademas, el Ni procedente del sustrato al recubrimiento
difundio hacia el recubrimiento debido a fenémenos de dilucién.

Todas las aleaciones multicomponentes LCA-Bo, LCA-B3, LCA-B5 y LCA-B1o
estaban conformadas por estructuras dendriticas y columnares tipicas del
proceso de Laser Cladding. El depésito LCA-Bo estaba conformado
principalmente de una fase hcp, mientras que los otros revestimientos
estaban conformados por una soluciéon solida de fases (fcc + hep) en las
regiones dendriticas. Ademaés, se observo una region interdendritica en las
aleaciones LCA-B3, LCA-B5 y LCA-B10 por la tendencia del boro a segregar.
En estas, la fase eutéctica contenia la matriz y el compuesto intermetalico
(IM), (Cr, Fe).B. La transformacion martensitica parcial inducida
atérmicamente (fcc a hcp) tuvo lugar como consecuencia de la rapida
solidificacion del revestimiento por laser y las variaciones en el contenido de
Mn. Especificamente, un incremento en el contenido de Mn disminuye la
temperatura Ms del material.

Se usaron parametros termodindmicos para comprender la formacion y la
estabilidad de las fases presentes en los recubrimientos. Estos resultados
permitieron establecer que el revestimiento sin boro (LCA-Bo) pudo ser
clasificado como una aleacién metaestable de alta entropia (MHEA), mientras
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que los revestimientos con adiciones de boro se clasificaron como aleaciones
de mediana entropia (MEA) no equiatoémicas multifasicas.

La microdureza HV se vio fuertemente afectada por el contenido de boro.
Cuando el contenido de boro se increment6 a 5.40 % atémico desde LCA-Bo
a LCA-B10, la dureza del revestimiento creci6é desde 291 HV a 445 HV debido
a un aumento en el contenido de los boruros (Cr, Fe)-B. La dispersion en los
valores dureza reportados se debieron a la heterogeneidad microestructural
de los recubrimientos.

De acuerdo con los analisis de ley de mezclas, se pudo establecer que la
resistencia mecanica de los recubrimientos LCA-Bo, LCA-B5 y LCA-B10 fue
superior a la resistencia mecanica del material compuesto entre el
sustrato/depositos debido principalmente al refinamiento de la
microestructura, el aumento en el contenido de la fase eutéctica y a la
formaciéon de boruros cuando el boro se adicion6. La disminucién de las
propiedades mecanicas observadas en el revestimiento LCA-B3 se
atribuyeron a la formacion de microgrietas durante el proceso de
solidificacion del material las cuales fragilizaron el refuerzo.

La resistencia al desgaste por abrasion aumenté con la adicién de boro,
especialmente en el revestimiento LCA-B10, como consecuencia de un
aumento en el contenido de los boruros formados durante el proceso de
solidificacion. La deformacion plastica en las superficies desgastadas produjo
un mecanismo de desgaste por microcorte, microarado y formacién de cuiia.
Sin embargo, la alta remocion de material se atribuy6 a que la matriz no pudo
soportar la deformacion plastica severa por el contacto con el abrasivo
durante el ensayo.
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5. CONCLUSIONES GENERALES DE LA TESIS

A continuacién, se establecen las siguientes conclusiones generales y
recomendaciones futuras derivadas de este proyecto de investigacion:

> En términos generales, la adicion de boro a las aleaciones multicomponentes
basadas en Feso-xMn30Co010CrioBx (x = 0., 3, 5y 10 % atémico) se produjo de
manera satisfactoria a través de los métodos de fusion por arco (Arc-Melting)
y revestimiento laser (Laser Cladding).

» En ambos métodos empleados, la composicion quimica fue bastante variable.
Sin embargo, en el caso de Laser Cladding, las pérdidas metalicas fueron
superiores a las reportadas por Arc-Melting, esto posiblemente como
consecuencia del tamano de particula del polvo empleado en la preparacion
de los recubrimientos.

» Las microestructuras fueron muy similares tanto en el proceso de Arc-Melting
como en el de Laser Cladding. La microestructura estaba conformada por
dendritas y regiones interdendriticas (fase eutéctica) ricas en boruros cuando
se adicion¢ el boro.

» Una matriz de fases fcc y hep se formé en todas las aleaciones producidas por
Arc-Melting. Similares caracteristicas se observaron en los recubrimientos
obtenidos por Laser Cladding. La transformacion de fase martensitica de fcc
a hep se debio a una condicion atérmica durante el proceso de solidificacion
el cual no dependi6 de las tecnologias de fabricacion empleadas. La
solidificacion rapida por laser podria explicar el mayor contenido de fase hcp
comparado con las cantidades obtenidas por Arc-Melting. De manera
interesante, la fase bee formada en el recubrimiento LCA-Bo producida por
Laser Cladding sugiere que esta fase es estable a alta temperatura y se produjo
bajo condiciones fuera de equilibrio termodinamico.

» La adicién del boro permiti6 la formacién de un compuesto intermetalico del
tipo M>B (M=Cr,Fe) rico en cromo en ambos procesos de fabricacion
empleados. El aumento en el contenido de boro increment6 el contenido de
la fase de boruros.

» No hubo cambios significativos en los valores de dureza en las aleaciones
preparadas por ambos métodos usados cuando se adicioné el boro hasta un
5% atomico. Sin embargo, cuando el contenido de boro se increment6 hasta
un 10% atémico, la dureza del material fabricado (en bulk y depositado)
aumento un 53% debido al aumento en la fraccién volumeétrica de los boruros
en la fase eutéctica.

» Se calcularon parametros termodinamicos con el objetivo de comprender la
formacion y la estabilidad de las fases en las aleaciones propuestas. Las
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aleaciones sin boro pueden ser clasificadas como HEAs metaestables,
mientras que la adicién de boro a estas aleaciones permiti6 considerarlas
como aleaciones de mediana entropia (MEA) no equiatémicas.

Se evalud el desempeno frente al desgaste de los recubrimientos producidos
por revestimiento laser. Los resultados mostraron que la tasa de desgaste
mejoro con la adiciéon de boro, especialmente cuando el contenido de boro fue
del 10% atomico. Esto como consecuencia de la mayor fraccién volumétrica
de los boruros (9%) en esta aleacién. Por otro lado, la alta remocion de
material observado en los recubrimientos, incluido el sustrato, se debe a que
las fases bce, fcc y hep no pudieron soportar la deformacion plastica severa
durante la prueba. Microcorte, microarado y formacién de cuna fueron los
principales micromecanismos de desgaste observados en las superficies
desgastadas.
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6. RECOMENDACIONES PARA FUTUROS TRABAJOS

En términos generales, las aleaciones de alta entropia basadas en FeMnCoCr se han
desarrollado a partir de procesos convencionales (por ejemplo, Arc-Melting) y
estudiadas en aplicaciones netamente estructurales. Desde esta perspectiva, este
trabajo podria ser considerado como el inicio de estudios en el area de la fabricacion
de aleaciones de alta entropia no equiatomicos por revestimiento laser y su estudio
frente a fendmenos de desgaste por abrasion cuando se adiciona boro. De esta
manera y con la experiencia adquirida durante el desarrollo de esta investigacion se
recomienda trabajar en los siguientes items con el proposito de continuar y abrir una
nueva linea en el desarrollo de materiales para aplicaciones de ingenieria en Chile.

>

>

vV V VYV V¥V

Incrementar el contenido de boro por encima de los evaluados en esta
investigacion.

Refinar o cambiar la microestructura del material usando tecnologias
derivadas del proceso de Laser Cladding, por ejemplo, manufactura aditiva o
impresion 3D laser.

Ajustar parametros del proceso para obtener microestructuras equiaxiales en
vez de estructuras dendriticas o columnares.

Obtener una mejor microestructura evitando tratamientos térmicos
posteriores.

Usar la quimica computacional para disefiar y predecir las propiedades
fisicoquimicas y mecanicas de estas aleaciones.

Realizar estudios de desgaste por erosion y friccion.

Para dar continuidad a esta linea de investigacion, han sido postulados dos proyectos
en el marco del programa de cooperacién internacional (PCI) ofrecido por
CONICYT:

v" Conicyt-MPG 2019. Next-generation wear-resistant multi-principal element

alloys (MPEAs) - An experimental and computational approach.
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ANEXOS

Anexo A. Difractogramas de los polvos MA-B3, MA-B5 y MA-B10 mezclados
mecanicamente a diferentes tiempos de molienda.
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Tabla A1. Valores del ajuste obtenido del anélisis de refinamiento Rietveld de los
polvos Feso-xMn30C010Cri0Bx molidos mecanicamente por 30 horas.

Espécimen GOF = Rup/Rexp Rup (%)  Rexp (%)
MA-Bo 2,03 8,6 4,3
MA—B3 1,97 8,4 4,3
MA—B5 1,95 8’3 4,3
MA-B10o 2,49 8,1 3,3
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ANEXO B. Valores del ajuste del anilisis de refinamiento Rietveld de las aleaciones
obtenidas por Arc-Melting y Laser Cladding.

Tabla B1. Valores del ajuste obtenido del andlisis de refinamiento Rietveld de las
aleaciones basadas en Feso-xMn30C010Cri0Bx producidas por Arc-Melting.

Espécimen GOF = Rup/Rexp Ruwp (%) Rexp (%)
Alloy-Bo 1,06 1,74 1,64
Alloy-B3 1,07 1,72 1,61
Alloy-B5 1,11 1,71 1,54
Alloy-B10 1,05 1,64 1,56

Tabla B1. Valores del ajuste obtenido del andlisis de refinamiento Rietveld de las
aleaciones basadas en Feso-xMn3oCo10Cri0Bx producidas por Laser Cladding.

Espécimen GOF = Ryp/Rexp Rwp (%)  Rexp (%)
LCA-Bo 1,40 6,8 4,9
LCA-B3 1,78 6,7 3,8
LCA—BS 1,97 7,3 3,7
LCA-B1o 2,11 7,8 3,7
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ANEXO C. Desplazamiento de picos de difraccion debido al incremento en el
contenido de boro en el rango de 40°-52° 20.
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ANEXOS

ANEXO D. Desplazamiento de picos de difraccion debido al incremento en el
contenido de boro en el rango de 70°-95° 26.
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ANEXOS

ANEXO E. Microanalisis EDS tomados de los recubrimientos producidos por Laser

Cladding.

LCA-B3

LCA-BS

EDS % at. Fe Mn Co ,s+Cr B Ni

1452 11.64 1132 0.00 1.25

EDS % at. Mn Go Cr B Ni
15.83 10.42 12.16 0.00 195

Recubrimiento

EDS % at. Fe Mn
63.22 12.68 10.06 11.60 0.00 2.64

Sustrato

EDS % at. Mn= Co Cr Ni
1.54 0.00 1890 9.62

EDS%at. Fe = Mn_ Co ~Cr B M
53.44 22.11 1147 1248 0.00 050 -

Recubrimiento

EDS % at. Fe Mn Co Cr B Ni
55.17 2022918 1327:'0:00 2.19

«°

EDS % at. Fe Mn Co Cr B Ni
68.07 150 0.00 18.83 0.00 9.35

100 pm

Sustrato
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EDS %at. Fe Mn Co. R EE R Ni

LCA-BIO 2799 1395 6.32 762 0.00 0.56 v\.

Recubrimiento

7

EDS % at. Fe Mn Co Cr B Ni
4329 1597 791 1180 0.00 1.54 '\»\

EDS%at. Fe Mn Co Cr B Ni <« ° 100 pm
6827 169 000 1876 0.00 9.0 Sustrato  pmmm
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ANEXOS

ANEXO F. Representacion esquematica de las zonas de inspeccion metalografica
de los recubrimientos por microscopia 6ptica.
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ANEXOS

ANEXO G. Metalografias 6pticas de los revestimientos por laser tomadas en varias
zonas de la muestra. SD: espaciamiento dendritico; SID: espaciamiento
interdendritico.
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ANEXOS

ANEXO H. Superficies de fractura en tension de los revestimientos producidos por
Laser Cladding.
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