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Resumen

En la presente tesis, las aleaciones de alta entropia FeCoNio.soMno.2sCu (Ni50),
FeCoNio.2sMno.25Cu (Ni25), FeCoNio.soMno.2sCu + 5 % en peso de SiC (Ni50+SiC) y
FeCoNios0Mno.2sCu + 5 % en peso de SiC (Ni25+SiC) fueron sintetizadas mediante
aleado mecanico y sinterizacion convencional. Luego de 200 y 230 h de molienda
los polvos aleados presentaron una Unica solucién sdlida cubica centrada en las
caras (fcc) con estructura cristalina isoestructural a la del Cu puro, para la aleaciéon
Ni50 y Ni25, respectivamente. La evolucion microestructural de las aleaciones se
realiz6 mediante difraccion de rayos X. El estudio de molienda revelo tres etapas
durante el aleado mecéanico de las aleaciones: inicialmente las particulas
elementales fueron mezcladas y conminuidos; luego la estructura fcc de las
particulas de Cu presentan gran deformacion; por ultimo, esta estructura desarrollé
cristalizacion mecénica hasta su respectiva estabilizacién en una Unica estructura
fcc. Las aleaciones fueron sinterizadas a 1000°C por 3 h, exhibiendo una
microestructura heterogénea de tres fases, consistiendo en una enriquecida en Mn
(tetragonal), otra enriquecida en Fe y Co (bcc), y Cu (fcc). Para la aleacion Ni50
una segunda solucion sélida fcc fue identificada. Analisis mediante calorimetria
diferencial de barrido permitié determinar 4 eventos durante la sinterizacion de los
polvos compactados: (i) volatizacion de compuestos a baja temperatura, (i)
cristalizacion de fases, (iii) difusibn en estado sélido y (iv) volatizacion de

compuestos a alta temperatura, este ultimo relacionado a la sublimaciéon del Mn.

No fue posible identificar en la microestructura de las aleaciones Ni50+SiC y
Ni25+SiC la presencia de grafito, aunque se presentaron estructuras formadas por
la disolucion de SiC que sugieren la presencia de precipitados de grafito
coalescidos. Mediante espectroscopia micro-Raman fue posible identificar la
presencia de grafito turbostratico y grafeno. Ademas, se identificaron peaks
relacionados a las bandas de excitacion del SiC, debido la disolucién incompleta
del ceramico. Se determino que los productos de reaccion entre las particulas de

SiC y los polvos de aleacion corresponden a siliciuros metalicos complejos, en



donde, la aleacién Ni25 promovio la formacién de siliciuros con mayor contenido de
Si.

Ensayos de deslizamiento en seco en una configuracion de pin-on-disk revelaron
una reduccién del coeficiente de roce del sistema mayor a 21.5%, y disminucién de
77% en la tasa de desgaste de las aleaciones con adicién de SiC versus las
aleaciones sin SiC. Es de destacar que la evolucion del coeficiente de roce durante
el ensayo triboldgico fue estable para todas las aleaciones sintetizadas. El principal
mecanismo de desgaste observado fue por deformacién plastica, relacionado a un
modo de desgaste adhesivo, en donde las superficies desgastadas de las
aleaciones Ni50 y Ni25 presentaron extensos surcos con evidente deformacion. Por
el contrario, para las aleaciones con SiC se observd grietas en las superficies
desgatadas, acorde a un mecanismo de desgaste por fractura. La ausencia del
mecanismo de desgaste adhesivo en las aleaciones con SiC se debi6 a la
presencia de grafito en su estructura, actuando como lubricante durante el ensayo

tribologico.

Palabras clave: Aleacion de Alta Entropia, Material Auto Lubricante, Disolucién de
Carburo de Silicio.



Abstract

In the present study, the high-entropy alloys FeCoNio.soMno2sCu (Ni50),
FeCoNio.2sMno.2sCu (Ni25), FeCoNio.s0Mno.2sCu + 5 weight % of SiC (Ni50+SiC) and
FeCoNio.soMno.2sCu + 5 weight % of SiC (Ni50+SiC) were synthesized by mechanical
alloying and conventional sintering. After 200 and 230 h of milling the mechanical
alloyed powders presented a single face-centered cubic (fcc) solid solution with a
crystalline structure isostructural to Cu, for the Ni50 and Ni25 alloys, respectively.
The microstructural evolution of the alloys was done by X-ray diffraction (XRD). The
milling study revealed three stages during the mechanical alloying of the alloys:
initially the elemental particles were mixed and comminuted; then the fcc structure
of the Cu particles presented high deformation; finally, this structure develops
mechanical crystallization until its respective stabilization in a single fcc structure.
The alloys were sintered at 1000°C for 3 h, exhibiting a heterogeneous three-phase
microstructure, consisting of enriched Mn (tetragonal), other enriched in Fe and Co
(bcc), and Cu (fcc). For the Ni50 alloy a second fcc solid solution was identified.
Analysis using differential scanning calorimetry allowed determining four events
during the sintering of compacted powders: i) volatization of compounds at low
temperature, (ii) crystallization of phases, (iii) diffusion in solid state and (iv)
volatization of compounds at high temperature, the latter related to the Mn

sublimation.

It was not possible to identify the presence of graphite in the microstructure of the
Ni50+SiC and Ni25+SiC alloys, although structures formed by the decomposition of
SiC suggest the presence of coalesced graphite precipitates. Using micro-Raman
spectroscopy, it was possible to identify the presence of turbostratic graphite and
graphene. In addition, peaks related to SiC excitation bands were identified,
suggesting the incomplete dissolution of the ceramic. It was determined that the
reaction products between the silicon carbide particles and the alloy powders
correspond to complex metallic silicides, where the Ni25 alloy promoted the

formation of silicides with a higher Si content.



Dry sliding tests in a pin-on-disk configuration revealed a reduction in the coefficient
of friction of the system greater than 21.5%, and 77% decrease in the wear rate of
the alloys with the addition of SiC. It is noteworthy that the evolution of the coefficient
of friction during the tribological test was stable for all the alloys synthesized. The
main wear mechanism observed was plastic deformation, related to an adhesive
wear mode, where the worn surfaces of the Ni50 and Ni25 alloys presented
extensive grooves with evident deformation. On the contrary, for alloys with addition
of SIC, cracks were observed on the worn surfaces, consistent with a fracture wear
mechanism. The absence of the adhesive wear mechanism was due to the presence

of graphite in their structure, acting as a lubricant during the tribological test.

Key words: High-Entropy Alloys, Self-Lubricating Materials, Silicon Carbide

Decomposition
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1. Introduccidn

Desgaste y friccion son dos fendmenos interrelacionados que afectan
significativamente la eficiencia y el rendimiento en sistemas mecanicos con
componentes moviles [1]. De hecho, estudios desarrollados por Holmberg y Erdemir
(2017) revelan que alrededor del 23% del consumo mundial de energia, equivalente
a 119 EJ por afio, se origina en sistemas con contacto tribolégico, con un 20% de
pérdidas por friccion y un 3% por el reemplazo de piezas desgastadas [2]. En
transporte, reportan que el consumo de energia relacionado a la friccion en
automoviles de combustion interna y camiones o vehiculos pesados corresponden
a un 28% y 33% del total de la energia aportada por el combustible [3,4]; en la
industria del papel, el 28% [5]; y al menos, el 40% de la energia empleada en la
industria minera [6], se pierden por friccion. La Figura 1 resume la estimacion del
uso de la energia en vehiculos eléctricos y de combustion interna, en donde las
perdidas por friccién se cuantifican en 57% y 33% del total, respectivamente. La
diferencia, radica en la disminucién de las perdidas en energia térmica que
presentan los vehiculos que utilizan combustible fosil y en una mayor eficiencia del
motor eléctrico. A pesar de que la razén de perdidas por friccion es mayor en los
vehiculos eléctricos, estos consumen la mitad de la energia de un vehiculo de
combustién interna [7]. Hoy en dia, sigue siendo un desafio la disminucion en tales
cifras, por lo tanto, la mejora continua e invencion de nuevos materiales presenta
una oportunidad para reducir las pérdidas en material y en energia para superar la

friccion [1].
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Figura 1. Desglose del uso de la energia en vehiculos utilizados para el transporte

de pasajeros [7].

Debido a las pérdidas econdmicas sufridas por la sociedad britanica a mediados del
siglo XX, se encarg6 a H. P. Jost realizar un reporte de las principales causas de
ello, el cual determino que esta es por la falla del funcionamiento de las maquinas,
debido principalmente al contacto y movimiento relativo de las superficies de las
partes moviles que las componen, reconociéndolo como un contacto tribolégico,
impulsando la ciencia de la tribologia [8,9]. En 1966, H. P. Jost [9] declara que la
ciencia de la tribologia se ha centrado, a través de su tecnologia, en comprender y
controlar la friccion, el desgaste y la lubricacion de las superficies en contacto
tribolégico. Desde el informe de H. P. Jost ha habido un importante avance en la
comprension de los mecanismos que subyacen a los fenédmenos tribolégicos y la
creacion de una amplia gama de otras innovaciones tecnoldgicas, como un mejor
disefio, materiales avanzados, técnicas de interfaz y lubricantes, que pueden reducir

significativamente la friccibn y mejorar la proteccion contra el desgaste [1,8].

Los avances en la fabricacion de materiales han permitido desarrollar nuevos
procedimientos de sintesis y con ello nuevas tecnologias, dando solucién a sistemas

en donde las tecnologias tradicionales no pueden ser aplicadas. Por ejemplo, para
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sistemas tribologicos en donde la lubricacion fluida no puede actuar, como en
temperaturas extremas, presiones cercanas al vacio, ambientes radiactivos, etc., es
apropiado utilizar sistemas de lubricacién sélida y materiales auto lubricantes [10].
Un material auto lubricante es aquel que tiene la capacidad de reducir la friccion y
el desgaste de manera intrinseca, sin requerir lubricantes externos. Estudios
recientes, han logrado sintetizar aceros auto lubricantes, formando nédulos de
grafito mediante la disolucion de SiC al mezclarlos con polvos de Fe [10-13]. El
proceso de sintesis permitié la obtencién de grafito in-situ, en el volumen del
material, utilizando particulas de SiC como fuente de carbono. En estos materiales
fue posible obtener una reduccion del coeficiente de friccion (se utilizara su
acronimo en inglés, COF, para que sea consistente con cOmo se presenta en la
industria y en los articulos cientificos) en seco, de 0.32 a 0.08, y tasa de desgaste,
de 8.1 a1.5:10° mm3-Nt-m, al agregar 3 % en peso de SiC a polvos de Fe+6%C
[14]. Si bien los resultados obtenidos son bastante prometedores, las caracteristicas
de la matriz no favorecen la correcta formacion del lubricante solido, debido a la
difusion del carbono y posterior formacion de carburos de Fe, perdiendo eficiencia
en la produccion de grafito, ademas de la formacion de hojuelas de grafito, al afadir

polvo de grafito a la mezcla [13,15].

La técnica de formacion de grafito in-situ mediante la disolucion de SiC no ha sido
explorada en otros materiales, aunque, hay antecedentes de las fases obtenidas en
reacciones de estado solido entre el SiC y diferentes metales de transicion [16-18].
Componentes como el Cr, Ti, Mo y Nb han formado carburos al interactuar con el
carbono del SiC, en contraste, el Fe, Ni, Co, Cu, Pd y Pt han formado distintas
morfologias de grafito, insertos en una matriz de siliciuros metélicos. Entre estos, el
Ni es el que ha presentado la mayor movilidad en la estructura del SiC y afinidad
con el Si. De hecho, su interaccion con el SiC ha formado morfologias libres de
precipitados de grafito con una solubilidad limitada de carbono [17,18], sin embargo,
los siliciuros formados son fragiles, y podrian perjudicar el rendimiento tribolégico

de la aleacion [19].

En la dltima década, una nueva familia de aleaciones ha despertado el interés como

alternativa para sintetizar diferentes materiales con propiedades prometedoras,
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aplicados en distintos campos de la industria, denominadas como aleaciones de alta
entropia (se utilizara su acronimo en inglés, HEAs, para que este sea coherente con
los estudios relacionado a esta familia de aleaciones). Estas son aleaciones con
solucion solida formada por la combinacion de multiples elementos metélicos, al
menos 4 o 5, exhibiendo una Unica estructura cristalina, tal como una cubica
centrada en el cuerpo (bcc), cubica centrada en las caras (fcc) y empaquetamiento
hexagonal compacto (hcp) [20—22]. En estas subyacen al menos tres caracteristicas

gue pueden beneficiar la sintesis de grafito mediante la disolucion de SiC:

1. Estabilizacién de solucion sélida por sobre una mezcla de compuestos
intermetalicos.

2. Difusion ralentizada, limitando la cinética de las transformaciones en estado
sélido.
Solubilidad limita de elementos intersticiales.
Efecto cocktail, relacionado a la combinacion de los efectos individuales de

los elementos que componen la aleacion.[23,24]

El sistema de las HEAs abarca una enorme cantidad de diferentes materiales v,
explorar los efectos de la composicion en la formacion de sus fases, microestructura
y propiedades resulta en una gran inversidon de tiempo y dinero [25]. Asi,
herramientas para disefiar HEAs se han vuelto fundamental para una exploracion
mas eficiente de estas aleaciones. Al estimar diferentes parametros empiricos
obtenidos mediante la interaccion grupal de elementos, se puede evaluar multiples
criterios construidos en base a las caracteristicas de las HEAs ya reportadas. El
primer intento de predecir las fases formadas en una HEAs fue propuesto por Yang
et al. [26], y fue basada en el parametro de desajuste de tamafio atomico (or) y la
entalpia de mezcla (AHmix) para identificar las regiones estables de solucion sélida
cristalina, compuestos intermetalicos y fase amorfa, basados en la informacién
experimental disponible. El software HEAPS (High Entropy Alloys Predicting
Software) [25] reune distintos criterios publicados por la comunidad cientifica las
cuales pueden ser evaluados sin un gran consumo de tiempo. Considerando los
multiples criterios en el software HEAPS, ademés del comportamiento individual de

los elementos que componen una aleacién con el SiC, principalmente relacionados
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a la formacion de grafito por sobre la de carburos, se plantea el sistema Fe-Co-Ni-
Mn-Cu adecuado para formar un material auto lubricado mediante la disolucion de
SiC.

En la presente tesis, se explorara la técnica de formacion de lubricante sélido in-
situ, utilizando particulas de SiC para la formacion de grafito en la matriz de las
HEAs FeCoNio.sMno.2sCu y FeCoNio.2sMno.2sCu, desarrollando un material auto
lubricante. Las aleaciones del estudio no han sido reportadas, las cuales fueron
sintetizadas mediante aleado mecéanico (AM) [20,22]. Los componentes de las
HEAs fueron seleccionados cuidando el comportamiento que estos pueden tener
con el Siy C. El Fe, Co y Cu fueron escogidos como materiales base en las
aleaciones. Pequefas cantidades de Mn son afiadidas, debido a que este elemento
aumenta la solubilidad de carbono en las aleaciones tradicionales y en algunas
HEAs [27]. Por ultimo, la variacion en contenido de Ni se ha escogido debido a dos
factores, ha presentado afinidad con el Si para formar siliciuros de Ni, lo cual puede
fragilizar la microestructura de las aleaciones, y en segundo lugar debido a que su
presencia podria favorecer mecanismos de desgaste que impliguen deformacion
plastica severa, lo que podria cerrar las reservas de lubricante, e inhibir la accién

del grafito durante ensayos de desgaste [28].

1.1. Objetivos y motivacion

Este estudio investiga el proceso de disolucion de particulas de carburo de silicio en
polvos de aleacion de alta entropia, con el objetivo de disolver el silicio en la matriz
y formar grafito durante el proceso de consolidacién mediante sinterizacion. Para
ello, se empled dos nuevas aleaciones de alta entropia del sistema Fe-Co-Ni-Mn-
Cu con diferente contenido de Ni. A su vez, los polvos de aleacion fueron producidos
mediante aleado mecanico, y luego se utilizé la via tradicional de compactacion en
frio y sinterizacion para consolidar los polvos de aleacion. La principal motivacion
es sintetizar un nuevo material auto lubricante, formando grafito in-situ mediante la
disolucién de carburo de silicio en una matriz de aleacion de alta entropia, cuyo
rendimiento tribolégico sera evaluado en un ensayo de lubricacion y desgaste pin-

on-disk.
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1.1.1. Hipotesis

La disolucion de carburo de silicio en las aleaciones de alta entropia
FeCoNio.sMno.25Cu y FeCoNio.2sMno.2sCu provoca la difusion de silicio en la matriz
metalica y la precipitacién de grafito en la microestructura, lo que induce coeficiente

de roce contra acero menor a 0.2 en un ensayo de lubricidad y desgaste.

1.1.2. Objetivo general

Analizar la influencia de la disolucion de carburo de silicio, formacién de grafito, y
disolucién de silicio en las aleaciones de alta entropia FeCoNiosMno.2sCu y
FeCoNio.2sMno.2sCu, producidos por aleado mecanico, mezcladas con 5 % en peso
de carburo de silicio en el coeficiente de roce en seco durante ensayos pin-on-disk

contra acero.

1.1.3. Objetivos especificos

e Analizar el efecto del tiempo de molienda en la formacion de una solucién
sélida de las aleaciones FeCoNio.sMno.2sCu y FeCoNio.2sMno.2sCu.

e Evaluar la disolucion de carburo de silicio mezclados con polvos
mecanicamente aleados de las aleaciones FeCoNiosMno2sCu Yy
FeCoNio.2sMno.2sCu, para la formacion de grafito y disolucion de silicio en las
aleaciones sinterizadas.

e Analizar el comportamiento tribologico de las aleaciones sintetizadas en un

ensayo de lubricidad y desgaste.

-18 -



2. Revision del bibliografica

2.1. Nodulos de grafito como lubricante sélido

2.1.1. Fundamento de materiales lubricantes

Los materiales lubricantes se caracterizan por disminuir la friccion y el desgaste
entre superficies en movimiento, consecuencia de ello, mejorar el rendimiento del
sistema, en cuanto a la disminucién de la energia perdida por el roce y el aumento
de la vida util de las piezas involucradas [29,30]. La fenomenologia de la lubricacién
radica en disminuir los esfuerzos de corte resultantes del contacto de dos superficies
en movimiento relativo. Acorde a la Ec. 1, extraida de la teoria clasica de Bowden y
Tabor [31], el COF, es la razén entre la fuerza de friccién, F, y la fuerza normal
aplicada, L, en donde la fuerza de friccion es el producto entre el area real de
contacto entre los metales, A4, y el esfuerzo de corte del material lubricante . Una
fuerte adhesion entre los materiales en contacto casi siempre causa un alto COF,
porque la mayoria de los materiales resisten el corte paralelo a la superficie de
contacto, asi como resisten la compresion normal. Sin embargo, algunos materiales
exhiben anisotropia en sus propiedades mecanicas, en donde los planos paralelos
a la superficie del contacto deslizan con bajos esfuerzos de corte, resultando en una
disminucién del COF del sistema [29]. Estas caracteristicas se relacionan con el
mecanismo de lubricacion de los sdlidos laminares propuesto por Bragg en 1928
[32] para el grafito, el cual esta esquematizado en la Figura 2. Bowden y Tabor
desarrollan el modelo de lubricacion para soélidos no laminares como la plata,
descrito como uno de metal dictil en substrato duro. El escenario ideal para lograr
una baja friccion acorde a Bowden y Tabor, es tener un modulo eléstico rigido y un
substrato duro para soportar la carga normal y mantener el area de contacto
pequefia, mientras que el revestimiento blando de la superficie provee dispersion
de esfuerzos de corte y reduce la resistencia de la union metal-metal, hasta que el
substrato comienza a ceder y deformarse plasticamente [33].
AT

L

Ec. 1

COF—F—
={=
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Figura 2. Mecanismo de lubricacion mediante sdlidos laminares. Planos con baja
resistencia al desgaste permite el movimiento relativo entre las laminas de la

estructura cristalina.

Las variables descritas son necesarias, pero no suficientes para una menor friccion
y desgaste de los materiales. Estas propiedades no solo estan relacionadas con las
propiedades fisicas y mecanicas de los materiales, mas bien, estas son del sistema,
las cuales involucran la interaccion entre los pares de superficies en contacto v,
entre ellos y el medioambiente. Muchos contactos tribolégicos resultan en la
transferencia de material desde la superficie al contracuerpo, conocida como
reaccién triboquimica, resultando en superficies cuyas propiedades quimicas son
significativamente diferente a la de los materiales iniciales. Esto puede influenciar la
friccion y el degaste en el sistema, especialmente durante la etapa inicial, cuando la
superficie comienza a adherirse al contracuerpo. Ademas de la friccion adhesiva,
otros mecanismos pueden estar involucrados en el contacto, tales como abrasion,
por desprendimiento de superficie y/o particulas duras cortando una superficie
blanda (debris), el cual puede resultar en la formacidn de surcos permanentes en la
superficie del material [33,34]. Si las particulas estan unidas a las superficies en
contacto, el proceso es referido como de dos-cuerpos o abrasion fija [33]. También
puede presentarse en el contacto, deformacién y/o fractura de capas superficiales,

tales como oxidos.
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El rol del lubricante es facilitar el movimiento relativo de los cuerpos para minimizar
la friccion y el desgaste entre las dos superficies en contacto. Un lubricante hecho
con una menor resistencia al corte entre las dos superficies en contacto deberia
reducir la friccion entre las superficies [35]. Algunos de estos pueden separar
completamente las superficies en movimiento, por lo que no se formarian uniones
con las asperezas de las superficies, y en otros, dependiendo del espesor del

lubricante, solo podrian reducir su contacto [29,36].

2.1.2. Lubricacién sélida y materiales auto lubricados

Considerando algunas aplicaciones ambientales extremas, tales como control de
superficies en el armado de naves espaciales, aceites y grasas tienden a migrar,
volatizar y condensar. De hecho, para motores de aviones, estos lubricantes pueden
evaporar, oxidar y descomponer a altas temperaturas y altitudes. Si bien, se siguen
utilizando en la gran variedad de sistemas mecanicos, tienden a estar limitados en
ciertas condiciones de base [30]. Por el contrario, los lubricantes sélidos y sus
revestimientos han sido utilizados por largo tiempo en la industria para lograr una
disminucién en friccion y aumentar la resistencia al desgaste bajo condiciones
tribol6gicas severas (tales como alto vacio y/o temperatura, alta velocidad y/o carga
severa, etc.) [30,37]. Actualmente, hay gran variedad de tipos de lubricante sélido
gue pueden ser usados para controlar la friccion, el desgaste y la generacion de
debris en el deslizamiento de dos materiales [33]. Algunos ejemplos son el Mo2S,
Ag, PTFE, MoSez, h-BN, y grafito en una matriz de Fe, Ni, Cu o bronce [38—43].

También existen algunas desventajas persistentes de los lubricantes sdlidos, los
gue incluyen una conductividad térmica deficiente en la interfaz, coeficiente de
friccion fluctuante en condiciones de trabajo variables y una vida util finita [29,36].
En comparacion a los lubricantes liquidos, son dificiles de reponer; también pueden
oxidarse, cambiar su composicién quimica estructural y degradarse. La Tabla 1
compara en distintas condiciones y aplicaciones el comportamiento de los
lubricantes sdlidos y liquidos [30], para los cuales cada uno tiene un escenario de

utilidad, dependiendo del sistema tribolégico.

-21 -



Tabla 1. Comparacién de lubricantes liquidos y sélidos en aplicaciones tribol6gicas

[30].

Aplicacion

y/o condicién

Lubricantes solidos

Lubricantes liquidos

Los dicalcogenuros de

metales de transicion lubrican

La mayoria se evapora, pero

algunos éteres y olefinas

Vacio bastante bien en alto vacio,y | tienen buena durabilidad
tienen una muy baja presiéon
de vapor
Pueden endurecerse Aumentan su viscosidad y
Alta presion o
pueden solidificar
Pueden funcionar a baja y alta | Pueden solidificar y
temperatura. descomponerse u oxidarse a
bajas y altas temperaturas,
Temperatura _
respectivamente. Su
generacion de calor en el
contacto es variable
Proveen excelente Proporciona rendimiento y
rendimiento o durabilidad a durabilidad marginales a
bajas velocidades. En velocidades lentas. Necesita
Desgaste condiciones de alta friccion, la | aditivos para condicion de
tasa de desgaste esta lubricacién limite.
determinada por el espesor de
la pelicula lubricante
Extremadamente baja friccibn | Depende de la viscosidad,
Friccion Sodlidos laminares: 0.002-0.5 capa limite y temperatura

Solidos blandos: 0.2-0.35
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Pueden ser almacenados por

largo tiempo (dicalcogenuros

Pueden evaporarse, drenar o

migrar durante su

Depositos
son sensibles a la humedad y | almacenamiento
oxigeno)
Mejoran la higiene industrial Pueden liberar componentes
debido a que pequefias o nula | peligrosos, lubricantes liquidos
emision de compuestos podrian derramar y

Higiene peligrosos, debido a que estan | contaminar. Peligro de

en estado solido, y no hay
peligros de derrame que

pueda contaminar

incendio con algunos aceites y

grasas

Compatibilidad

Compatible con superficies

No adecuado para su uso en

con dificiles de lubricar (por superficies no ferrosas o
superficies ejemplo, Al, Ti, acero ceramicas

tribolégicas inoxidable y ceramicos)

Resistencia Rendimiento relativo en Pueden ser afectados o
ambientes ambientes acuosos, solventes | alterados por acidos y otros
acuosos y quimicos, combustibles, y ambientes acuosos
guimicos algunos acidos y bases

agresivos

Varios materiales basados en la mezcla de una fase de lubricante sélido rodeada

por una fase continua metdlica estan siendo investigados, lo que podria asegurar

una lubricacién constante [30,38,44]. Este tipo de material se ha denominado auto

lubricante, cuya composicion o estructura facilita bajos COF y desgaste mediante

depésitos internos de lubricante, tales como grafito y MoS:2 [30,42,43,45,46].

Estudios han mostrado que estos depdsitos de particulas pueden formar una capa

delgada de lubricante sélido en la superficie de contacto del sistema, asi como se

representa en el esquema propuesto por Liu et al. [46] (Figura 3), para una aleacion

de Al con depositos de grafito. Esta capa lubricante inicialmente no estaba presente,
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y se formdé como resultado de la superficie desgastada o la deformacion de esta

[46,47].
Grafito 74
» D)
e 5e 9,

Al matriz
Flujo superficial
de la matriz

Filme /
lubricante @ @
(4) (5)

Figura 3. Proceso de escurrimiento de grafito durante un ensayo de deslizamiento:
(1) antes del ensayo; (2) deformacion de cavidades conteniendo grafito; (3)
atrapamiento de grafito en la superficie triboldgica; (4) formacién de un filme de
lubricacion resultado del escurrimiento; (5) flujo superficial de aleacidén de Al cubierta
de grafito [46].

Segun Binder et al. [43] hay dos formas para dispersar particulas de lubricante
sélido en el volumen de una matriz metalica para obtener aleaciones auto lubricados

sinterizados:

1. Unir los polvos de lubricante solidos con polvos de la aleacion metalica de la
matriz, con un proceso simple de mezcla.
2. Generar la fase de lubricante sélido in-situ mediante la disociacién de un

precursor proveniente de los polvos mezclados.

La primera forma es la que mas desarrollo ha tenido, por ejemplo, en 1992 Rohatgi
et al. [47] reuni6 una serie de aleaciones con matriz metéalica y particulas de grafito
hasta esa fecha. En la Tabla 2 se han reunido algunos de los materiales de matriz
metalica y lubricante sélido reportados en las Ultimas décadas con sus propiedades
triboldgicas. En todos se observa una disminucion en el COF al afiadir las particulas
lubricantes, aunque en el trabajo reportado por Kato et al. [48] utilizando MoS2 como

lubricante solido, presenté un comportamiento cuadratico convexa, puesto que un
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menor COF fue obtenido al afiadir 10% en volumen de MoSz, de 0.38 y 0.40, para
la particula con y sin revestimiento de Cu, respectivamente, en donde a mayor
contenido de MoS: se form¢ la fase fragil CuMo02Ss, aumentando el COF, y en gran

medida la tasa de desgaste del material.

Tabla 2. Propiedades tribologicas de aleacion de matriz metalica y particulas de

lubricante sdlido reportados.

Condicion de ensayo Contracuerpo  Matriz Lubricante sélido COF Desgaste Ref
0%v. 0.38 13.0
Deslizamiento
5%v. 0.21 13.0
three-pin-on-disk
Disco, acero 10%v. 0.22 105 g
50N, 1m/s, 5min Al-4Cu [46]
AISI 52100 Grafito 15%v. 0.12 9.5 x10*
50-60% HR
25%v. 0.10 8.7
15-25°C
50 % v. 0.09 7.0
0%v. 0.70 20.0
5%v. 0.45 5.0
10 % v. 0.38 3.5
Grafito
20%v. 0.34 3.5
40 % v. 0.13 9.8
5%v. 0.59 5.0
Grafito

Deslizamiento 10%v. 0.50 1.1

revestido con

in-on- 20%v. 0.34 1.8
pin-on-plate Plato, acero Cu ° m?
125N, 0.3m/s, 1h normalizado  Cu-10Sn 40 % v. 0.13 11 min [48]
103
55-70% HR Fe-0.45C 5%\V. 045 130 X10
15-25°C Mos 10 % v. 0.38 200
052
20 % v. 0.40 300
40 % v. 0.55 1000
5%v. 0.51 20
MosS; revestido 10 % V. 0.40 30
con Cu 20 % v. 041 300
40 % v. 0.64 600
0%v. 036 -
Deslizamiento m?
Disco, acero 30%v. 0.15 16.0
pin-on-disk Cu Grafito Nm [49]
ASTM A295 50 % v. 0.15 57 y10¢
100N, 0.11m/s, 20min
30%v. 0.13 12.0
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60% HR Grafito
21°C revestido con 50 % v. 6.4
Cu 0.18
0% p. 028 111
Deslizamiento Pin, acero Grafito 3.5%p. 0.23 6.8 s
pin-on-disk inoxidable Bronce Grafito 8.4 % p. 0.22 40 Nm [40]
. x106
70N, 0.07m/s, 30min AlSI 321 revestido con 11.7 % p. 0.2 3.0
Ni 15.0 % p. 0.19 111
Deslizamiento 0% p. 031 101
pin-on-disk 6% p. 0.25 4.0
50N, 0.066m/s, 30min Pin, acero 7% p. 0.23 40 w2
40% HR 25°C, con inoxidable Bronce Nm [39]
Ag x106
agua de mar AISI 322
7.5 % p. 0.21 4.0
8.2pH, 0.1M
NaOH/HCI
Reciprocante Grafito (0.8um) 0.08 0.1
ball-on-disk Grafito (72um) 0.19 14 s
Bola, acero
7N, 2Hz, 1h Fe Grafito (0.8um) 9 %p. 014 33 Nm [42]
AISI 52100 x10°
atmosfera de Ny
Grafito (72pum) 0.15 3.1
Aire
0.34 4.3
0% p.
0.71 149
Deslizamiento 0.26 43
PbO -
pin-on-disk Pin, ceramico 0.48 10.2
NiAl Nm [50]
10N, 0.2m/s, 80min SisNg 034 43 4105
TigSiCz-MOSz 5% P.
30-800°C 0.31 4.8
0.26 3.2
Ti3SiC-WS;
0.24 4
0% p. 0.38 -
Reciprocante 1%p. 0.18 -
ball-on-disk Bola, acero Grafito 2% p. 0.13 -
Fe-0.6C [12,13]
+7N cada 10min, 2Hz AlISI 52100 (disociacién de 3%p. 0.12 -
50% HR 22°C SiC) 4% p. 0.09 -
5%p. 009 -

Actualmente hay una gran variedad de materiales autolubricantes, y desde el 2011

gue se observa un aumento en articulos de investigacion relacionados a este campo
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[51], aunque prepondera el primer método de sintesis descrito por Binder et al. [43].
En cuanto al segundo método, el grupo de investigacion liderado por C. Binder y A.
Klein han reportado la formacion de grafito a partir de la disociacion de un precursor
de este en la etapa de sinterizado, al afladir SiC con una mezcla de polvos de Fe-
0.6C, formando una matriz ferrito-perlitica con ndédulos de grafito, obteniendo un
acero auto lubricado [12,13]. En la Tabla 2 se presenta la reduccién en COF desde
0.38 a 0.09 al aplicar 4 % en peso de SiC sinterizados a 1150°C, aunque el
comportamiento fue similar para las aleaciones sinterizadas a 1100 y 1200°C. Es
de destacar la mejora en durabilidad de la tribocapa formada en las aleaciones con
SiC, cuyo valor fue incrementado cinco veces con 2 % en peso de SiC en relacion
con la aleacion sin SiC, cuando fue sinterizado a 1100°C. Si bien se registré un
aumento en la durabilidad a mayor temperatura de sinterizacion, la presencia de
SiC sin disociar en los nucleos de los nddulos de grafito pudo haber mejorado el
rendimiento de la tribocapa formada durante el ensayo de durabilidad. Por ultimo,
mencionar que la ventaja de este proceso permite obtener buena resistencia
mecéanica en comparacion a los procesos que implica mezclar inicialmente el grafito
con los polvos de la matriz, debido a que este puede cubrir los polvos metalicos y
causar excesiva discontinuidad en la matriz y debilitar el material auto lubricante
[52].

2.1.3. Obtencion de grafito mediante la disociacién de carburo de silicio

El SiC presenta bajo peso especifico y coeficiente de dilatacion térmica, lo que lo
hace un material muy atractivo para aplicaciones en ingenieria. Sin embargo, la
escasa tenacidad tanto al impacto como a la fractura y la baja resistencia al choque
térmico se presentan como las dos principales desventajas de este material [53].
Este ha sido ampliamente utilizado para confeccionar compuestos ceramico-metal,
contrario a los materiales con refuerzo en forma de particulas, fibras o inclusiones.
En estos compuestos, el metal debe tener una buena mojabilidad con el ceramico
y, en lo posible, una baja reactividad, con el objetivo de evitar que el SIC sea
degrado por efecto de las reacciones quimicas entre el ceramico y el metal. En este
contexto, la reaccion del SiC con diferentes metales de transicion ha sido estudiado

ampliamente, las cuales pueden formar varios compuestos intermetalicos y/o
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soluciones sélidas. Park et al. [17] propone dos tipos de productos de reaccion en
la interfase entre el SiC y un metal. Los productos Tipo | (Ec. 2) corresponden a una
secuencia de siliciuros con carbono libre dispuestos como precipitados de grafito,
asi como con el Ni, Pd y Pt, o grafito fibroso, tal como con el Fe y Co [16,18,54-56].
Por el contrario, los productos de reaccion Tipo Il (Ec. 3) comprenden carbono como
carburos libres y/o en fases ternarias, algunos ejemplos son el Mo, Cr, Ti y Nb
[16,17].

Tipo I: Me + SiC - silisiuros + C(grafito) Ec. 2
Tipo II: Me + SiC - silisiuros + carburos + Me,Si, C, Ec. 3

Debido a que la solubilidad y coeficientes de difusién de los metales en la fase de
SiC es muy pequefia, los productos de reaccion pueden ser descritos como una
disolucion del SiC en los metales, formando varias fases en la zona de reaccion y
difusion entre el ceramico y el metal [16]. En el caso de metales como el Fe y Ni,
estos difunden a través de las fases producidas por la reaccién, con una posible
contra difusion de Si. En el caso del Fe, se produce una matriz bcec enriquecida en
Si, manteniendo este elemento en solucion sélida. Ademas, se ha reportado la
presencia de siliciuro de Fe (FesSi), luego de un recocido de 3 h a 1100°C [54]. El
carbono extra precipita en forma de grafito homogéneamente distribuido en la
matriz. Tang et al. [54] identific6 al menos tres morfologias en relacion con los
precipitados de carbono que se observaron en la zona de reaccion (Figura 4). Cerca
de la interfaz con SIiC, la zona M-CPZ se presento con precipitados de carbono
nodulares con fase FesSi, luego la zona R-CPZ present6 estos precipitados mas
masivos y homogéneamente distribuidos. La ultima zona, C-PFZ, se presento libre
de precipitados de carbono, compuesta solo de una soluciéon sélida bcc-Fe

enriguecida en Si.
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Figura 4. Micrografia MEB de la zona de reaccion de la interfaz Fe-SiC recocidas a
1100°C por 3h [54].

En el caso de las aleaciones de Ni, estos han disuelto mayor cantidad de SiC, debido
a la movilidad del Ni en la interfaz, lo cual también provocoé la formacion de una
morfologia periédica, formando mayor densidad de pequefios precipitados de
grafito, los cuales pueden difundir a lo largo de la interfase siliciuro-carbono, como
resultado, la concentracion local de carbono en la interfaz con el SiC disminuye a
un nivel en el que solo se forma siliciuro sobresaturado, sin precipitacion de carbono
[16,17]. Lim et al. [56] propuso un modelo de reaccion en interface Co-SiC, las
cuales se asemejan a las planteadas para la interfaz Ni-SiC, en donde el metal
difunde hacia el SiC, estabilizando Co2Si+C y transformando la fase de Co hcp a
una cubica simple sobre 900°C, estructura cristalina menos compacta que la hcp.
Sobre 1050°C la solucion solida de Co se enriqueci6 en Si para formar la fase Co2Si,
la cual luego estabilizé en la fase CoSi libre de precipitados de carbono. Misma
transformacion de los siliciuros ocurrioé en la zona de precipitados de carbono. Por
ultimo, sobre 1450°C el grafito se present6 de forma masiva, teniendo una interface
estable con CoSi libre de precipitados de carbono, presentando una secuencia de
Grafito/CoSi/SiC. Utilizando técnicas de infiltracion para descomponer el SiC, se ha

reportado que el Cu tiene una baja mojabilidad con el SiC, la cual puede mejorar
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con la incorporacion de un elemento aleante, por ejemplo, Fe o Si [53]. A diferencia
de los otros metales, el Cu promueve la formacion de precipitados de grafito
laminares, ademas, de retrasar la disolucién del SiC cuando se le afiade Si a la
matriz. En especifico, la adicién de Si en la aleacion de Cu disminuy®¢ la actividad
del carbono, lo que inhibe la presencia de grafito y en consiguiente la disolucion del
SiC es inhibida [53]. De hecho, se presentd una solucion solida fcc CusSi, libre de
grafito, pero con precipitados de CusSi y SiC sin reaccionar.

La reaccion del SiC cambia sustancialmente cuando es ingresado como particulas
en una matriz metalica, con el objetivo de reforzar el material. Asi lo han reportado
C. Binder y A. Klein para la formacién de aceros auto lubricantes mediante la
disociacion de SiC en polvos de Fe [11,13,52]. La disociacién de los polvos de SiC
provee de atomos de Siy C, y ambos solubilizan en la fase fcc del Fe (austenita);
sin embargo, como el contenido de Si incremento, la matriz alrededor de la particula
de SiC comenzé a transformarse en la estructura bcc del Fe (ferrita), en donde la
solubilidad de C es muy baja (0.02 % en peso de C). Asi, el carbono fue retenido, y
nddulos de grafito se formaron en el interior de las particulas de SiC [52]. La Figura
5.(a) presenta la disociacion parcial de una particula de SiC, en la cual se observa
la formacion del anillo ferritico y la precipitacion de grafito en la interfaz. Para una
particula de SiC completamente disociada, se presenta un nédulo de grafito rodeado
de fase ferritica enriquecida en Si, en donde la matriz es una fase binaria de FesC
y ferrita, conocida como perlita (Figura 5.(b)) [14].
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Figura 5. Micrografia SEM de la particula disociada de SiC en la aleacion

Fe0.6C+3SiC. (a) parcialmente disociado y (b) completamente disociado [14].

Araya et al. [11] establecié parametros para obtener una correcta disociacion de SiC
en los polvos de Fe obtenidos via metalurgia de polvos, mezcla de polvos,
compactacion en frio y sinterizado. Un punto de inflexion es el tamafio de particula
de SiC utilizado para el proceso, en donde particulas menores a 10 ym completan
la disolucién del ceramico. La cantidad de SiC ingresada en la mezcla de los polvos
tiene influencia en la formacién de grafito y perlita, debido a la difusiébn de carbono
en la matriz. La presencia de nodulos de grafito producto de la disociacion de SiC
aumentd al utilizar sobre 3 % en peso de SiC, y cuando se afiadié grafito en la
mezcla. Esto ocurre debido a que la saturacion de carbono en la matriz es mas
rapida al afiadir carbono en esta, lo que disminuye la disolucién del carbono
proveniente de las particulas de SiC. Por dltimo, se determind que menor
temperatura de sinterizacién disminuye la presencia de perlita en la matriz, lo que
esta directamente relacionado a la velocidad de disolucion de SiC, en donde no es
la suficiente para saturar la matriz con carbono. Por el contrario, a 1250°C se

observé una estructura homogénea de matriz perlitica.

Considerando solo las caracteristicas de la interfaz de reaccion entre el SiC y los
polvos metalicos, para descomponer el SiC con la intencion de formar grafito, es
ideal formar una fase de baja solubilidad de carbono, para evitar la disolucion de
este elemento en la matriz, ya sea en solucion solida o formando carburos. Con la
finalidad de obtener un material para aplicaciones triboldgicas, con propiedades
autolubricantes, este trabajo de tesis busca explorar nuevos materiales que
permitan un correcto desempefio en la disolucion de SiC y formacion de grafito in-
situ. Para ello, se disefiara una aleacion considerando los productos de reaccién
generadas por la reaccion de las particulas de SiC con el metal, sintetizadas
mediante metalurgia de polvos. Algunas consideraciones estan relacionadas al
potencial del material para descomponer el SiC, formar una solucion solida con baja

solubilidad de carbono, que inhiba la difusién de carbono en la matriz, y limitar la
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formacion de siliciuros, los cuales pueden perjudicar el comportamiento tribolodgico

del composite.

2.2. Aleaciones de alta entropia

2.2.1. Fundamentos de las aleaciones de alta entropia

Yeh el 2004 invento el termino de aleaciones de alta entropia (HEA) [57], y la definio
como una que debe contener al menos 5 elementos con una concentracion en el
rango de 5-35 % atémico. La regla establece que, en ese rango composicional, la
entropia configuracional de la aleacion es maxima, y sufrientemente alta, para
sobrepasar la entalpia de formacion de fases intermetélicas [23,58,59]. Para una
aleacién con n componentes, la entropia de mezcla es calculada segun se indica
en la Ec. 4, ASmix, en donde R (8.31 J/K-mol) es la constante de los gases y xi es la
fraccion molar de i - esimo elemento en la aleacion. Este principio se corresponde
con la ecuacién de energia libre, Ec. 5, en donde AGnmix Y AHmix son la energia libre
de Gibbs y entalpia de mezcla, respectivamente, y T es la temperatura absoluta del
sistema. Considerando el equilibrio termodindmico, las fases presentes en la
aleacion dependen si la AGmix €s mas 0 menos negativa que la energia libre de
formacion de todo posible compuesto intermetalico [60,61]. El planteamiento es
contra intuitivo respecto al conocimiento que se tiene de las aleaciones binarias, las
cuales presentan soluciones soélidas diluidas, en donde un elemento es el principal
0 en mayor proporcion. En un diagrama de fases binario tipico, las soluciones
sélidas estan en los bordes de este, cercano a la composicién del elemento puro, y
presentan una variedad de compuestos intermetélicos a medida que aumenta la
cantidad de elementos aleantes o la composicion de la aleacion esta mas en el
centro. Este problema puede ser potenciado en las aleaciones con multiples

elementos aleantes, y asi incrementar la formacion potencial de fases fragiles.

n

ASix = —R Z x; Ln(x;) Ec. 4
i=1

AGpix = AHpjx — TASpix Ec.5
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La estabilizacién entropica de una solucién sélida en los HEAs es la caracteristica
principal en esta familia de aleaciones. Aunque un conjunto acotado de HEAs ha
demostrado estabilizar una Unica solucion sélida en amplios rangos de temperatura,
incluyendo la temperatura de fusion de la aleacién. Entre ellas se pueden mencionar
la aleacién refractaria VNbMoTaW con una solucién sélida bcc [62,63], y tal vez en
los sistemas TiVxZrNbMoy [64] y AlxCrFeCoNi [65—-67] con bajos valores de x ey,
presentando una estructura bcc y fcc, respectivamente. La realidad, es que gran
parte de las aleaciones investigadas hasta el momento presentan disolucién en mas
de una solucion sdlida y/o fases, segun el método de procesamiento de la aleacion.
Por ejemplo, una de las primeras HEAs desarrolladas, la aleacion de Cantor [68]
CrMnFeCoNi, es un buen ejemplo. A pesar de que diferentes estudios han
confirmado la presencia de una Unica solucion soélida fcc estable [69—73], Pickering
et al. [74] reportd la obtencion de dos precipitados ricos en Cr, cuando la aleaciéon
se expone a 700°C por 1000h. Es por ello, que distintos investigadores han sugerido
nombres alternativos, que puedan describir la naturaleza de estas aleaciones, asi
como aleaciones multi-componente, aleaciones con composicidbn compleja,
aleacion con multiples elementos principales, entre otros [24,59], aunque, juzgando
por la popularidad del nombre en la literatura, y teniendo en cuenta que la AGmix no
es el factor responsable de la estructura y propiedades de estas aleaciones, es
probable que el nombre de aleaciones de alta entropia (HEA) perdure en el tiempo
[59].

Los elementos constituyentes de una HEA tienen la peculiaridad de aportar sus
caracteristicas individuales al sistema, en donde, las propiedades del material ya no
recaen en las interacciones que tiene el elemento mayoritario con los otros
componentes, si no, en la suma de todas las interacciones entre ellos. Esta
caracteristica se relaciona al efecto Coctel multi metalico, propuesta por
Ranganathan para sistemas convencionales [75]. En una HEA, el efecto tiene un
mayor impacto. Esta propiedad resulta ser bastante abstracta y ha sido dificil
determinar con precision que significa. Miracle y Senkov [24] lo relacionan a los
efectos impredecibles debido a la sinergia de los componentes del material, las

cuales pueden incluir propiedades fisicas, funcionales y/o mecanicas. Por ejemplo,
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Cao et al. [76] explora el efecto Coctel en la estabilidad de fases ante estimulos
mecanicos y térmicos con la intencién de mejorar las propiedades mecanicas de la
aleacion, ya sea por transformaciones atérmicas, estimuladas mecanicamente y/o

transformaciones de fases, especialmente de precipitacion coherente.

Independientemente de la estructura cristalina de la HEA, esta se encuentra
severamente deformada, comparado a las aleaciones diluidas [24]. Esta propiedad
es bastante interesante en las HEAs, la cual involucra distintas caracteristicas que
se han presentado en estas aleaciones, tales como excelente resistencia mecanica,
cinética lenta para transformaciones difusionales, baja solubilidad de elementos
sustitucionales, resistencia al ablandamiento a alta temperatura y difusion lenta de

elementos en la matriz de alta entropia [20,23,24].

2.2.2. Disefio de aleaciones de alta entropia

Dependiendo de la naturaleza quimica de los elementos constituyentes, HEAs
pueden ser clasificados en al menos 5 subfamilias: (i) HEAs conteniendo metales
de transicion 3d (3d TM HEASs) tales como Fe, Co, Ni, Mn, Ti, Cr y Cu; (ii) HEAs
refractarias (RHEAS) constituida por elementos del grupo 1VB, VB y VIB; (iii)) HEAs
de baja densidad, constituida por elementos ligeros tales como Al, Be, Li, Mg, Ti,
Sc; (iv) HEAs que constituyen al menos 4 elementos del grupo de los lantanidos; y
(v) otros HEAs que exhiben la formacion de mudltiples soluciones sdlidas (con
estructuras cristalinas fcc, hcp y bcec), fases ordenadas (tales como B2 y L21) y
diferentes intermetalicos (tales como o, y, fases Laves C14, C15, y C46, entre otros)
[25,77]. Hoy en dia existen distintas herramientas para poder explorar de forma
eficiente estas aleaciones, estableciendo de ante mano la aplicacion tentativa de
esta, en pos de obtener soluciones soélidas especificas, presencia de intermetalicos
y/o multiples fases. Tales herramientas permiten a los investigadores identificar y
disefiar HEAs basado en modelos termodinamicos [78,79], principios de mecanica
cudntica [80,81], parametros semi-empiricos [25], y técnicas de estadistica [77,82],
los cuales consideran la informacion ya reportada de las HEAs desde el 2004. Entro
estos el uso de pardmetros semi-empiricos han tomado gran interés debido a la
accesibilidad de los datos requeridos y la facilidad de evaluar estos pardmetros con

el fin de disefiar una aleacion. Con esta consigna, el software High-Entropy Alloys
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Predicting Software (HEAPS) desarrollado por Martins et al. [25], permite explorar
nuevas aleaciones al evaluar multiples criterios con el fin de predecir las fases
estables segun las propiedades fisicas y parametros semi-empiricos de los
constituyentes de la aleacién. La combinacién de las distintas herramientas permite
una estrategia de disefio mucho mas robusta, tal como lo plantea Torralba et al. [83]
para HEAs formados por componentes provenientes del reciclaje de desechos
electronico (E-waste) y Agbedor et al. [84] al explorar el sistema Mo-Nb-Ta-Cu-Ti
para obtener distintas combinaciones de soluciones sélidas y precipitados, al
combinar el software HEAPS con diagramas de fases obtenidos mediante

termodinamica computacional CALPHAD (CALculation PHAse Diagram).

Para el presente estudio, se plantea el sistema Fe-Co-Ni-Mn-Cu como candidato
para un adecuado desempefio en la disolucion de las particulas de SiC, cuyos
constituyentes han presentado productos de reaccién Tipo |, ideales para la
formacion de grafito. Entre estos, el Ni es el que presenta la mayor afinidad con el
Si, ademas de que es propenso a formar distintos grados de siliciuros metalicos
[16,18,85]. Tales siliciuros pueden ser fragiles e iniciar microgrietas durante ensayos
de deslizamiento, afectando directamente en el comportamiento al desgaste de las
aleaciones [86,87]. Por la cual se ha escogido la composicion de Ni como variable

a estudiar en las HEAs a proponer.

El Fe y Co son escogidos como elementos estructurales en la aleacion, y han
demostrado una buena sinergia con los distintos elementos de transicion,
destacando su versatilidad en diferentes sistemas, estabilizando estructuras fcc y
bcc, inherentemente actuando como solventes, asi como el Co en la aleacion
FeCoNiCuCr, formando una solucién sélida con un parametro de red isoestructural
al del Co [61]. Por el contrario, el Cu parece tener una fuerte tendencia a segregar
durante el proceso de consolidacion de un HEA que lo contenga. Asi se ha
reportado para las aleaciones FeCoNiCrCu [88,89], AICoCrFeNiTiosCux (x =0, 0.25,
0.5 mol) [90], AlxCoCrCuFeNi (x = 0 - 3 razén molar) [91] y (CoCrCuFeNi)100-xMoOx (X
=0, 4, 8,12, 16 % en peso) [92]. Para la aleacién NixCoCuFeCrex (X =1, 1.2, 1.5,
1.8 mol) estudiada por Wang et al. [93], se reportd que el aumento en la cantidad

de Ni (o aumento en la razén Ni/Cr) la segregacion disminuye sustancialmente. Tal
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segregacion de Cu ha demostrado ser (til para incrementar ligeramente la
resistencia del material en las aleaciones FeCoNiCrCux (x =0, 0.2, 0.4, 0.8, 1.0 mol)

[94] debido a la reduccidén en tamafio de grano de las dos estructuras fcc formadas.

El Mn en el sistema puede resultar en un aumento en solubilidad de C en la solucién
sélida formada en las aleaciones, tal como report6 Stepanov et al. [27] para la
aleacion CoCrFeNiMnCx (x = 0, 0.1, 0.175, 0.25 mol) disefiado para la obtencion de
nano carburos dispersos en la matriz. La dependencia de la solubilidad de carbén
en la aleacion equiatdmica CoCrFeNiMn se relacion6 a la propiedad inherente del
Mn en incrementar la solubilidad del carbono en aleaciones binarias.
Adicionalmente, se ha reportado la tendencia del Mn de sublimar en los procesos
de sinterizado de distintas HEAs, tales como en las HEAs FeCoNiMnCr,
FeCoNiMnV [95] y FeNiMnCrAlI [96]. Los trabajos desarrollados por Xu et al. [97,98]
en relacién con el acero Fe-28Mn-3Si, reportaron una mejora en la disminucion de
la perdida en masa debido a la volatizacion del Mn y Si en la etapa de sinterizacion,
cuando estos son molidos por 5 h. La perdida en masa de las aleaciones es de 18.6
%, y se redujo a 9.5 % cuando los polvos fueron molidos (sinterizados por 3 h a
1200°C) [97]. Mas aun, se ha reportado que las perdidas en masa fueron
disminuidas desde 15.3 a 8.3 % en peso con un aumento en tiempo de molienda de
10 a 20 h, para la aleacion Fe-35Mn-10A-1C [99]. Tales resultados llevan a concluir
gue los problemas de sublimacién de Mn podrian ser minimizados mediante aleado
mecénico [98,99].

HEAs pueden ser sintetizados a través de varias técnicas de procesamiento,
incluyendo fundicion [100], aleado mecénico (AM) [20,22], manufactura aditiva
[101,102], entro otros [103-106]. La mayoria de los trabajos relacionados a las
HEAs han sido desarrollados en base a métodos de solidificacion, mediante la
fusion de los componentes de la aleacién. Acorde a Vaidya et al. [22], hasta el 2019
hay solo 180 publicaciones de HEAs producidos por AM, donde, acorde a la base
de datos de Scopus, en donde 2255 articulos relacionados a HEAs han sido
publicados. Dentro de las aleaciones reportadas del sistema Fe-Co-Ni-Mn-Cu, no
hay HEAs producidas mediante AM. La aleacion equiatomica FeCoNiMnCu exhibio

dos distintas microestructuras fcc en estado fundido. Ambas con la misma estructura
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cristalina [107]. En afios previos, Sonkusare et al. [108] realizo una extensa
evaluacion respecto al equilibrio y la estabilidad de esta aleacion. Misma aleacion,
pero en estado poroso, fue sintetizada a través del método solvotérmico de un solo
paso, utilizando Zn metalico como plantilla de sacrificio [109]. Posterior a la
reduccion térmica, una solucién solida fcc fue obtenida. En la aleacion
Feo.75C00.7sNIMNCuz se observan las fases fcc y bcc enriquecidas en Cu-Ni-Mn y
Co-Fe, respectivamente [110]. Para la aleacion FeCoNiMnCus, el incremento en
contenido de Cu en el sistema estabilizé una segunda fase fcc rica en Cu en estado
fundido [111].

El AM es un método de no-equilibrio utilizado para expandir los niveles de
solubilidad mediante la transferencia de energia desde bolas de molienda a los
polvos de aleacion, asi permite el control de la microestructura durante el proceso
de molienda [22,104,112]. Su versatilidad permite la produccion de un amplio rango
de materiales, incluyendo materiales nano cristalino (<100 nm) [21,22,104,113]. El
refinamiento estructural en AM depende de la velocidad con la que ingresa energia
al sistema, lo que influye en las propiedades del material sintetizado [114]. Como
sefialé Suryanarayana [115], el proceso de aleado inicia en AM en el momento en
gue los polvos elementales son aleatoriamente unidos, formando particulas
equiaxiales, donde la distancia difusional es reducida e incrementa la densidad de
defectos en la red cristalina, lo que facilita la formacion de soluciones solidas,
compuestos intermetalicos, o hasta fases amorfas a nivel atébmico, dispersas dentro

de las particulas mecanicamente aleadas [22].

Los fendbmenos producidos durante el AM de las HEAs se relacionan bastante con
los vidrios metélicos debido principalmente a su similitud composicional y a un
mayor conocimiento de estos durante la molienda. Por ejemplo, durante el AM de la
aleacién equiatémica AlFeCuznTi [116], fendbmenos de cristalizacion mecanica
fueron desarrollados, lo cual solo ha sido observado en la sintesis de vidrios
metalicos [116—120]. Los investigadores han determinado que la formaciéon de una
fase amorfa, asi como la ocurrencia de eventos de cristalizaciéon mecéanica en HEA,
es sensible a ligeras diferencias en la composicién quimica. Por el contrario, para la

aleacion no-equiatomica AlFeCuZnai.ssTi no forma una fase amorfa y, por lo tanto, la
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solucion sélida formada mediante AM es formada directamente desde la aleacion
de los polvos cristalinos. Suryaranarayana [121] indica que al menos dos tipos de
cristalizacion mecanica: (i) ex situ, en donde el proceso ocurre después que el
material es sintetizado y, (ii) in-situ, el cual ocurre a través de la aplicacion continua
de deformacioén. Por lo tanto, el proceso de molienda garantiza el control sobre la
microestructura deseada, proporcionando una vision completa de su evolucion
durante el AM. Esta evolucién puede variar desde un estado completamente
cristalino hasta una microestructura amorfa o de transicion. Por lo cual, en casi todos
los casos, el material producido es nano cristalino [121]. Sin embargo, la evolucién
microestructural al aplicar temperatura también implica cambios en las fases
producidas en AM, las cuales se pueden controlar para obtener las mejores
caracteristicas de la aleacion, y asi disefiar un método de procesamiento que pueda
resaltar las propiedades de la aleacién, y que sean adecuados. para diferentes

aplicaciones.

2.3. Aleaciones de alta entropia autolubricantes

Acorde a la base de datos de Scopus, para el afio 2024 se han publicado al menos
24 articulos relacionados a HEAs con caracteristicas auto lubricantes, ensayados
preferentemente en un amplio rango de temperatura y en seco. Entre ellos, se han
identificado 10 articulos que incluyen la fase lubricativa en el volumen del material,
ya sea agregando particulas de reforzamiento, tales como grafito, Ag, BaF2, CaFz,
MoS2, entro otros, y/o obteniendo una solucion sélida que aporta la lubricacion al
sistema [94,122-130]. En la Tabla 3 esta resumida las propiedades tribol6gicas del
ensayo realizado por los investigadores, en donde se incluyen algunos materiales
gue se han ensayado como revestimiento en diferentes substratos [131-133] y en
aleaciones a los cuales se les ha aplicado tratamientos termoquimicos de
boronizacion [134,135]. La HEA mayormente utilizada es la CoCrFeNi obtenida
mediante atomizacion en los reportes de Zhang et al. [122-124] mezclando y
sinterizando por plasma con otros lubricantes sdlidos, tales como Ag, BaF2/CaF:y,
grafito y MoS: revestido con Ni. Entre todas las aleaciones desarrolladas por el

grupo de investigacion de Zhang, la mezcla con 10 % en peso de Ag y BaF2/CaF2
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son los que han presentado el menor COF en un amplio rango de temperatura
(considerar que en los trabajos se utilizan dos materiales de bola distinto), la cual
se condice con una baja tasa de desgaste [122]. Xu et al. [125] mezcld la misma
aleacion equiatomica con polvos de Cr203 (CoCrFeNi-15Ni/M02S-12.5Ag-5Cr203)
obteniendo la menor tasa de desgate de las aleaciones estudiadas. Como ya se
habia mencionado antes, Verma et al. [94] sintetiz6 un material auto lubricante al
agregar Cu a la aleacién CoCrFeNi, el cual segrega en una segunda fase que actla
como depésito de lubricante sélido, el cual presentd un buen rendimiento a
condiciones de desgate a alta temperatura. Similar fue el comportamiento en las
HEAs CoCrCuixFeNix (x = 0.1, 0.3 y 0.5 mol) exploradas por Moghaddam et al.
[132], utilizadas como revestimiento en acero Q235, presentando una segunda fase
enriquecida en Cu, la cual form6 una capa de 6xidos en la superficie desgasta, que
mejora la lubricidad del revestimiento. Es de destacar, que la fase enriquecida en
Cu estuvo presente cuando es afiadido Ni al sistema de alta entropia.

Tabla 3. Propiedades tribologicas de materiales reportados de aleacion de alta

entropia auto lubricados.

Condicion de Tasa de
Técnica de sintesis Material COF Ref.
ensayo desgaste
CoCrFeNi Tamb: 0.42 40
200°C: 0.44 25
Rotacional 400°C: 0.45 22
Polvos
ball-on-disk 600°C: 0.38 22
atomizados, 3
bola, inconel-718 800°C: 0.24 12 mm
mezclay Nm [122]
5N, 0.28m/s, 30min CoCrFeNi-10Ag-10BaF,/CaF, Tamb: 0.25 4 X105
sinterizado por
en seco, Tamb- 200°C: 0.25 6
plasma
800°C 400°C: 0.27 9
600°C: 0.20 7
800°C: 0.20 6
Polvos CoCrFeNi Tamb: 0.56 23
Rotacional
atomizados, 200°C: 0.49 19 m?
ball-on-disk
mezcla 'y 400°C: 0.48 8 Nm [123]
bola, SizN4 x10-
sinterizado por 600°C: 0.37 7

5N, 0.28m/s, 30min
plasma 800°C: 0.29 1
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en seco, Tamb- CoCrFeNi-5Ni/grafito- Tamb: 0.39 6
800°C 8Ni/MoS, 200°C: 0.30 5
400°C: 0.29 7
600°C: 0.24 7
800°C: 0.26 3
CoCrFeNiSq s Tamb: 0.41 5
200°C: 0.41 6 mm?
400°C: 0.39 5 Nm [124]
-5
600°C: 0.31 2 x10
800°C: 0.24 2
CoCrFeNi-15Ni/Mo,S Tamb: 0.82 3.2
200°C: 0.72 139
400°C: 0.62 8.8
600°C: 0.64 3.1
800°C: 0.45 2.1
Rotacional
Polvos CoCrFeNi-15Ni/M0,S-12.5Ag Tamb: 0.55 2.0
ball-on-disk
atomizados, 200°C: 0.61 8.7 m?
bola, A|203
mezclay 400°C: 0.52 8.5 Nm [125]
8N, 0.15m/s, 30min X105
sinterizado por 600°C: 0.42 1.3
en seco, Tamb-
plasma 800°C: 0.44 1.0
800°C
CoCrFeNi-15Ni/Mo,S- Tamb: 0.70 1.3
12.5Ag-5Cr,03 200°C: 0.61 6.8
400°C: 0.70 5.0
600°C: 0.49 2.2
800°C: 0.51 0.3
FEO,39COCFO‘35Nio,ssTao,ll- Tamb: 0.39 12.9
3BaF,/CaF, 600°C: 0.36 6.6
800°C: 0.34 4.2
Rotacional
FeO,89C0CFO‘35NioAgsTao,u- Tamb: 0.46 12.3
ball-on-disk Polvos
6BaF,/CaF, 600°C: 0.36 6.9
bola, SiN4 atomizados, 3
800°C: 0.29 4.9 m
20N, 0.28m/s, mezcla y Nm [126]
F80_89C0Cro,35Nio,gsTao,n- Tamb: 0.38 16.0 x10-5
30min sinterizado por
9BaF,/CaF; 600°C: 0.23 5.9
en seco, Tamb- plasma
800°C: 0.25 3.75
800°C
Feo,ggcocro‘gsNio_gsTao,u- Tamb: 0.39 13.5
15BaF,/CaF; 600°C: 0.23 6.2
800°C: 0.24 4.95
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FE(],sgcocro‘gsNio,ssTao,ll- Tamb: 0.35 14.9
20BaF,/CaF; 600°C: 0.24 6.2
800°C: 0.23 5.8
CoCrFeNi Tamb: 2.3
600°C: 2.5
CoCrFeNiCug Tamb: 2.4
600°C: 1.5
Rotacional
CoCrFeNiCug4 Tamb: 1.8
pin-on-disk m?
600°C: 1.6
100N, 95rpm, 1000s  Polvos fundidos Nm [94]
CoCrFeNiCuge Tamb: 2.1 X105
en seco, Tamb-
600°C: 1.4
600°C
CoCrFeNiCugg Tamb: 1.9
600°C: 1.5
CoCrFeNiCu Tamb: 1.7
600°C: 1.3
FeCoCrNiAl 1Hz: 0.77 15.1
3Hz: 0.64 8.0
Reciprocante Polvos
6Hz: 0.55 5.1
ball-on-plate atomizados, 3
12Hz: 0.48 2.6 o
bola, acero GCr15 mezclay Nm [127]
FeCoCrNiAl-10GNP (grafito) ~ 1Hz:0.20 1.8 X105
20N sinterizado por
3Hz: 0.15 1.3
en seco, Tamb plasma
6Hz: 0.16 1.0
12Hz: 0.18 7.5
FeCoo.18Mnq.6Cro 22 0.297 411
FeCop.18Mng sCro.22-0.2GNP 0.113 0
ball-on-plate Aleado mecanico, (grafito) s
bola, acero GCr15 sinterizado por FeCo0.18Mno 6Cro.22-0.4GNP 0.112 0 . [128]
x10-
5N, 5mm/s, 1500s plasma (grafito)
FeCoo.18Mng.6Cro.25-0.8GNP 0.11 0
(grafito)
Dinamdmetro de FeNiCrCuMo reforzado con  20m/s: 0.33 3.5
freno Aleado mecanico, grafito (900°C) 40m/s: 0.35 12.0
pad-on-disk mezcla, FeNiCrCuMo reforzado con  20m/s: 0.35 1.9 [129]
g 129
disco, acero 0.3C compactaciény  grafito (1000°C) 40m/s: 0.38 5.8

980N, 20-40m/s

himedo 60%, Tamb

sinterizado
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Reciprocante Alo.sCrFeNiy.» Tamb: 0.56 78.3
ball-on-disk 600°C: 0.44 55.6
Aleado mecénico y 3
bola, SisNg 900°C: 0.33 77.8 mm
sinterizado por Nm [130]
20N, 1Hz, 15min Al sCrFeNiz -10Ag Tamb: 0.29 73.3 X105
plasma
en seco, Tamb- 600°C: 0.31 38.3
900°C 900°C: 0.25 155
Ball-on-plate Mezcla 'y FeMnCoCr 0.33 3.70
3
bola, acero GCr15 revestimiento por FeMnCoCr-5TiC 0.27 3.10 mm
Nm [131]
13N, 392.5mm/s,  laser en substrato  FeMnCoCr-10TiC-10CaF, 0.16 215 y101s
25min de CuZrCr
CoCrCuFe Tamb: 0.74 23
Mobile roller-
400°C: 0.62 25
stationay
Mezclay CoCrCug.sFeNip.1 Tamb: 0.68 21
rodillo. mévil acero 3
deposicion por 400°C: 0.61 23 mm
T15 Nm [132]
laser en acero CoCrCug 7FeNig 3 Tamb: 0.63 16 X105
300rpm
Q235 400°C: 0.44 5
en seco, Tamb-
CoCrCugsFeNigs Tamb: 0.70 20
400°C
400°C: 0.53 14
Rotacional NbMoTaW 0.49 18
Revestimiento
ball-on-block NbMoTaW-Ag(2.5mm) 0.31 10 3
multicapa en mm
bola, SizN4 NbMoTaW-Ag(5mm) 0.24 21 Nm [133]
substrato de Si con X105
0.5N, 20rpm, 20min NbMoTaW-Ag(10mm) 0.16 38
Ag
en seco, Tamb NbMoTaW-Ag(20mm) 0.08 54
Reciprocante AlCoCrFeNiz.q seco: 0.70 510
ball-on-disk con agua: 0.40 22
Polvos fundidos y
bola, acero AlSI ) AlCoCrFeNi,1-5B4C-5KBFs-  seco: 0.51 225 m?
tratamiento de
52100 o 90SiC conagua:0.30 18 Nm (134]
boronizacién a x10°5
10N, 3Hz, 30min
900°C
en seco, con agua
Tamb-800°C
CoCrFeNiMn en seco: 0.65 3.15
Reciprocante
con agua: 0.47 1.05
ball-on-disk
Polvos fundidos y NaCl: 0.68 0.90
bola, Si3N4 3
tratamiento de H2504: 0.42 0.15 mm
10N, 9Hz, 30min Nm [135]
boronizacién a CoCrFeNiMn-90B,C-10NaBF; en seco: 0.46 1.25 X105
en seco, con agua,
900°C con agua: 0.37 0.25
3.5%p. NaCl, 0.05M
NaCl: 0.30 2.32
HzSO4, Tamb
H2S04:0.21 0.18
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3. Procedimiento experimental

3.1. Materiales y equipos

Los polvos utilizados para el estudio de molienda y para la obtencién de las HEAs
FeCoNio.soMno.2sCu y FeCoNio.2sMno.2sCu (las cuales seran indicadas como Ni50 y
Ni25, respectivamente), y mezclados con 5 % en peso de SiC (las cuales seran
indicadas como Ni50+SiC y Ni25+SiC, respectivamente), se describen en la Tabla
4.

Tabla 4. Caracteristicas de los polvos comerciales utilizados.

Tamafio de particula

Polvos Marca Pureza [%)]

[nm]

Fe Aldrich >99.5 <2

Co Aldrich >99.8 <2
Ni Merk >99.5 <10
Mn NOAH >99.9 <45
Cu Aldrich >99.0 <75

C18H3602" LobaChemie >97% -

SiC Alfa Aesar >99% <45

* Acido esteéarico.

Para el proceso de molienda de los polvos de aleacion de alta entropia, se utilizaron
bolas de 6 y 10 mm de didmetro y contenedores de 100 ml, ambos de acero
inoxidable grado 304 y proveedor Across International. El equipo de molienda
corresponde a uno de media-baja energia, Across Intenational, modelo PQNO04, de
tipo planetario, con capacidad de cuatro viales. La adicion de polvos a los
contenedores y la extraccion de muestras se realiz6 bajo atmosfera de argén
ultrapuro (99.999 % en volumen de Ar con <2 ppm de Oz, Linde Group), en una
camara de guantes PLUS-LAB NN-850.
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Los polvos aleados fueron mezclados con 5 % en peso de carburo de silicio en un
mezclador Turbula Mixers WAB, modelo T2F, en contenedores de vidrio. Los polvos
fueron compactados en una maquina de ensayos universales Zwick Roell, SZ030,
utilizando matriz de acero endurecido de 8 mm de diametro, Across International.
Se utiliz6 estearato de zinc como lubricante sélido en el proceso de compactacion.
La sinterizacion de los polvos compactados se desarrollé6 en un horno tubular
Nabertherm RHTC 80-230/ 15, con flujo de gas argdn con 5 % vol. de gas hidrogeno
(H2).

Los ensayos tribolégicos fueron desarrollados utilizando un tribbmetro pin-on-disk
para ensayos de desgaste adhesivo, relacionado a la norma ASTM G99 [136], de
Wear and Friction Tech, India, de movimiento angular de una Unica direccion de
giro, equipado con una celda de carga con capacidad de 20 kg de Instrol Devices
Bangalore, modelo JD-4000. El tribémetro tiene implementado un software de

recopilacion de datos utilizando los sistemas de medicién de National Instruments.

Los discos utilizados para el ensayo tribologico corresponden a acero AlSI4340
endurecido (50 HRC), cuya composicion quimica en peso se indica en la Tabla 5.
Larugosidad de los discos es de Ra = 0.181 ym, producto del proceso de rectificado.

Tabla 5. Composicion en peso de discos comerciales utilizados en los ensayos

triboldgicos, caracterizados mediante espectroscopia de chispa.

Fe [%] C[%] Si[%] Mn[%] P[%] Cr[%] Mo [%] Ni[%] V[%] W [%]

85.29 196 0.02 057 002 1111 029 052 0.11 0.11
8533 202 003 051 002 1102 029 056 011 0.11
85.27 195 005 049 001 1112 029 059 0.11 0.12
85.21 194 005 049 001 1121 0.29 058 0.11 0.12

85.26 197 0.04 051 0.01 1112 0.29 056 0.11 0.12

Todos los equipos mencionados en esta seccidn se encuentran disponibles en las
dependencias del Departamento de Ingenieria Metalurgia y Materiales (DIMM) de

la Universidad Técnica Federico Santa Maria, Valparaiso, Chile.
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3.2. Procedimiento de sintesis

El diagrama de flujo del procedimiento de sintesis esta representado en el esquema
de la Figura 6.El procedimiento de sintesis para la obtencion de las HEAs Ni50,
Ni25, Ni50+SiC y Ni25+SiC es detallado en la seccion Anexos.

Mezclado

Polvos de HEA+5%p.SiC &QQ Pol
Fe-Co-Ni-Mn-Cu Aleado e
. i ® compactados
@ O ‘ Mecanico Polvos
" >~ | mezclados
@ > &
Qo \ =

'0020\

= |
[ /
7 Q. @ o
e :Q QQ = -
s \2
Bolas de Ac. DQ : .0 - —e \5 L | E
inoxidable OO ) Polvos aleados con '—w\jl -
Pol menor grado de L
olvos s % Polvos
aleados Molienda aglomeracion

consolidados

Figura 6. Esquema del proceso de sintesis de las HEAs en estudio.

Los polvos elementales fueron mezclados segun la proporcibn en peso
correspondiente para la aleacién Ni50 y Ni25, segun se indica en la Tabla 6. El
estudio de molienda se realizo utilizando una relacién bolas/polvos de 10 +/- 1,
utilizando una mezcla de 100 bolas de 6 mm de diametro y 16 bolas de 10 mm de
diametro. La molienda se llevd a cabo a una velocidad de giro de 350 rpm,
programado con un ciclo on/off de 30/30 min, con inversiéon del sentido de giro, con
el objetivo de evitar sobrecalentar los recipientes y su contenido. Como agente
controlante del proceso, se utilizd acido estearico al 2% en peso respecto a los
polvos. Una vez alcanzado el tiempo necesario de molienda y extraidos los polvos
de los viales, estos fueron reingresados a los contenedores con las bolas utilizadas
en el proceso de aleado mecanico, para realizar una molienda de 1 h a 250 rpm,

con el objetivo de desaglomerar los polvos.

Tabla 6. Composicion atdbmica y en peso de las aleaciones Ni50 y Ni25.

Ni50 Ni25
Elemento

% atdomico % enpeso | %atdmico % en peso

Fe 26.7 25.2 28.6 27.0
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Co 26.7 26.6 28.6 28.5

Ni 13.3 13.3 7.1 7.2
Mn 6.6 6.2 7.1 6.6
Cu 26.7 28.7 28.6 30.7

Luego de mezclar los polvos de HEA con 5 % en peso de SiC durante 30 min a 76
rpm, los polvos fueron compactados a 450 MPa por 5 min, utilizando estearato de
zinc como lubricante en las paredes de la matriz y punzones. La compactaciéon se
realizé en una matriz flotante en una prensa uniaxial (como muestra la Figura 7 y
esquematizada en la Figura 8) [137]. Luego, los polvos compactados fueron
sinterizados con atmosfera de argdn con 5 % en volumen de gas hidrogeno, a
1000°C durante 3 horas.

Figura 7. Configuracion biaxial utilizada para el proceso de compactacion.

|

Punzén
Superior

—

Matriz

Esclavos
Polvos

Punzon _—"

Inferior 1
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Figura 8. Esquema de configuracion de compactacion biaxial.

3.3. Técnicas de caracterizacion

3.3.1. Difraccién de rayos X

El equipo de difraccion de rayos X (DRX) utilizado corresponde al difractémetro
STOE STADI MP (STOE & Cie GMbH) equipado con un detector DECTRIS
MYTHEM 1K (DECTRIS AG), usando radiacion Cukat (A = 0.15406 nm,
monocromador curvo de Germanio (111) tipo Johann, 40 kV, 30 mA). Equipo en las
dependencias del Departamento de ingenieria Metalurgia y Materiales (DIMM) de la

Universidad Técnica Federico Santa Maria, Valparaiso, Chile.

Los patrones de difraccion fueron refinados mediante tratamiento de Rietveld con el
software Materials Analisys Using Diffraction (MAUD) [138,139], usando una
muestra estandar de hexaboruro de lantano, LaBs (a = 0.41565915 nm) para la
determinacién del ensanchamiento instrumental [140]. La construccién de los
perfiles fue desarrollada considerando una funciébn pseudo-Voight, modelo
isotropico size-strain, modelo lineal Delf para el engrosamiento [141,142]. Para los
patrones de los polvos elementales, se utilizé textura arbitraria sin considerar
defectos planares, por el contrario, para los polvos de aleacién se considerd el
modelo de textura exponencial armonica, considerando defectos planares [143].
Para determinar la calidad del refinamiento, se utilizé el indice de discrepancia Rwp
(weighted-profile index) y el grado de incerteza y/o incertidumbre estandar GofF
(goodness-of-fit). El criterio de buena calidad de refinamiento utilizado fue cuando

los valores de Rwp y GofF son inferiores a 5% y 2, respectivamente [144].

Para la identificacion de la estructura cristalina en los patrones DRX, se utilizo la
base de datos ICDD (International Centre for Diffraction Data) y COD
(Crystallography Open Database). Los archivos CIF (Crystallographic Information
File) para el proceso de refinamiento fueron adquiridos desde el repositorio de libre

acceso disponible en COD (http://www.crystallography.net/cod/index.php) [145].
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3.3.2. Microscopia electronica de barrido

Se utilizaron dos equipos de microscopia electronica de barrido (MEB) con
espectroscopia de energia dispersiva (EED), usando detectores de electrones
secundarios (ES) y electrones retro-dispersados (ERD) para el analisis en los
diferentes estados de las muestras presentes en este trabajo. Las imagenes
tomadas a los polvos elementales, aleados y mezclados con carburo de silicio
fueron realizadas con un MEB JEOL JSM-6400, en las dependencias del Instituto
de Investigacion en Metalurgia y Materiales (IIMM) de la Universidad Michoacana

San Nicolas de Hidalgo, Morelia, México.

La microestructura de las aleaciones sinterizadas y sus superficies desgastadas,
posterior al ensayo tribolégico, fueron observadas mediante el equipo JEOL JSM-
6010 PLUS/LA, en las dependencias del Departamento de ingenieria de Materiales
(DIMAT) de la Universidad de Concepcién, Concepcion, Chile.

3.3.3. Calorimetria diferencial de barrido

Para estudiar los fendmenos que se desarrollaron durante la aplicacion de
temperatura a los polvos aleados, se realiz6 mediciébn de cambio de peso y flujo
calorifico en un equipo de calorimetria diferencial de barrido (CDB), equipado con
analisis termogravimétrico (ATG) de TA Instruments DSC Q20 en atmosfera inerte
de argdén. El analisis fue realizado con una velocidad de calentamiento e
enfriamiento de 5°C/min hasta 1200°C, con un flujo constante de 50 ml/min de argén
ultrapuro. El equipo utilizado se encuentra en las dependencias del Departamento

de Ingenieria en Metalurgia de la Universidad de Atacama, Copiap6, Chile.

3.3.4. Espectroscopia micro-Raman

Para analizar la presencia de grafito en las HEAs con carburo de silicio, se utilizé un
equipo de espectroscopia micro-Raman perteneciente al Departamento de Fisica
de la Universidad Técnica Federico Santa Maria, Valparaiso, Chile. EIl
espectrometro consiste de un microscopio Leica DMLM, equipado con objetivos de
5x, 20x y 50x, laser de espectroscopia Raman Renishaw ImWa Reflex — Nd;YAG (A
= 532 nm, potencia de laser 50%), usando un detector CCD, en donde la sefial fue
medida en un rango de espectro de longitud de onda de 100-3200 cm™ con una
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resolucion de 0.3 cm™. La calibracién del equipo fue desarrollada con una muestra
de silicio. Los datos fueron registrados con el software Renishaw WiRe™. Las
mediciones fueron realizadas en superficies fracturas de las aleaciones

sintetirizadas.

3.3.5. Microdureza

La microdureza de las aleaciones sinterizadas fue medida utilizando un indentador
Vickers con la aplicacién de una carga de 0.2 kg durante 10 s, acorde a la norma
ASTM E384 [146]. Cinco indentaciones en duplicado fueron realizadas por
condicion. El equipo utilizado es un micro durémetro Zwich Roell ZHVy, el cual se
encuentra en las dependencias del Departamento de ingenieria Metalurgia y
Materiales (DIMM) de la Universidad Técnica Federico Santa Maria, Valparaiso,
Chile.

3.3.6. Densidad

Se utiliz6 dos métodos para la medicion de densidad. Para las aleaciones
compactadas, el calculo fue mediante la medicién directa de su geometria. El
procedimiento corresponde a medir 5 veces, la altura (h), diametro (d) y masa (m),
luego, determinar el promedio de cada parametro y calcular la densidad geométrica

(pg) a partir de la Ec. 6.

m|[g]-1000

. (@)2 Ec. 6

g

Pg [ﬁ =

h [mm]- &

Para las aleaciones sinterizadas, el calculo de densidad se realiz6 en base al
método de Arquimedes, segun lo establecido en la norma ASTM B962-13 [147]. El
procedimiento establece que se debe sumergir la probeta en agua destilada, y
depositar en el bafio termostatizado por 5 h a 95°C. Tras cumplir este periodo, se
deja reposar por 24 h mas. A continuacion, se registra la masa de la probeta
sumergida en agua, a través de a lo menos tres replicados. El valor promedio de
estas mediciones corresponde a la masa sumergida (U). A continuacion, se registra
la masa saturada (S), correspondiente a la probeta secada con un pafio hiumedo.

Finalmente, se registra la masa seca (D), donde se debe eliminar todo residuo de
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humedad. El célculo de densidad volumétrica (p,,) de los consolidados se calcula a

partir de la Ec. 7.

g1 DIlgl-1000 [[Z] Ec. 7
P[5t = STgl-U 9]

3.3.7. Lubricidad y desgaste

Los ensayos tribolégicos se desarrollaron con una configuracion pin-on-disk, como
se muestra en el esquema de la Figura 9, con un Unico sentido rotacional. La
superficie de contacto de los pines corresponde al manto curvo de estas, tangencial
al movimiento circular del disco. Los ensayos se realizaron en triplicado para cada

condicion sintetizada. Los parametros del ensayo son indicados a continuacion:

e Contra cuerpo: disco de acero AlSI4340 endurecido de 50 mm de diametro
e Carga: 17N

e Tiempo: 90 min

e Diametro de pista: 40 mm

e Velocidad de giro: 120 rpm = 0.25 m/s

e Distancia recorrida: 1357 m

e Atmosfera: aire a presion, humedad y temperatura ambiente

El coeficiente de roce se calculd6 segun muestra la Ec. 8,el cual consiste en el
cociente entre la fuerza tangencial (Fr), el cual es registrado durante el ensayo, y la
fuerza normal al disco (Fn =17 [N]). Acorde ala norma ASTM G99 [136], relacionado
al método estandar para determinar el desgaste en ensayos pin-on-disk, se utilizd
la Ec. 9 para determinar el volumen perdido por el pin, ademas, se estimo la tasa
de desgaste segun la Ec. 10. Finalmente, las superficies desgastadas de los pines
fueron analizadas por microscopia electrénica de barrido (MEB), para identificar el
mecanismo de desgaste, y mediante espectroscopia micro-Raman para caracterizar

la tribocapa.

F
CoF[-] = —FT Ec. 8
N
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perdida de masa
Vperdido [mms] = [g] -1000 Ec. 9

densidad [CT‘%]

mm3l Voerdido [mm3] Ec.

Tasa de desgaste = P

g [N 'm Fy [N] - Drecorrida [m] 10
Carga

17N

Velocidad
120 rpm

Figura 9: Esquema de ensayo triboldgico pin-on-disk.
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4. Resultados y discusiones

4.1. Caracterizacion de polvos comerciales

4.1.1. Polvos elementales

En la Figura 10 se presentan imagenes MEB de los polvos elementales utilizados
en la sintesis de las HEAs Ni50 y Ni25. Debido al tamafio heterogéneo de las
particulas, magnificacién de 5000x fue utilizada para los polvos de Fe, Co, Niy Cu,
y magnificacion de 1000x y 10000x para los polvos de Mn. Las particulas de Fe,
Figura 10.(a), presentaron una morfologia esférica y homogénea, con un tamafio de
particula menor a 5 ym, pero altamente aglomerados. Los polvos de Co, Figura
10.(b), mostraron una morfologia de racimo con un tamafio de particula menor a 2
pm. Particulas ramificadas tipo cubo se presentaron en los polvos de Ni, Figura
10.(c), con un tamafio promedio de particula de 6 ym. Los polvos de Cu, Figura
10.(d), con un tamafo de particula inferior a 18 ym, exhibieron dos morfologias
caracteristicas, tipo racimo y redondeada, con presencia de poros. Finalmente, los
polvos de Mn presentaron una forma angular e irregular, Figura 10.(e), con un
tamano de particula heterogéneo, las que estan distribuidas en un rango de 10-35
um. A mayor aumento, Figura 10.(f), los polvos presentaron particulas aciculares en
su superficie, los que se atribuye su formacion debido a la condensacion de vapor
de Mn, debido a la sublimacién de este [148]. Considerando el tamafio de los polvos,
la aleacién Ni50 tiene un tamafio de particula promedio menor que la aleacion Ni25,

con 9.9y 10.2 ym, respectivamente.
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Figura 10. Imagenes MEB de polvos elementales de (a) Fe (5000x), (b) Co (5000x),
(c) Ni (5000x), (d) Cu (5000x) y Mn a (e) 1000x y (f) 10000x de magnificacién.

En la Figura 11 se presentan los patrones DRX de los polvos elementales utilizados
en la sintesis de las HEAs Ni50 y Ni25. Los polvos de Fe y Mn presentaron una
estructura cristalina cubica centrada en el cuerpo (bcc), correspondiendo al grupo
espacial Im3m y 143m, respectivamente (COD ID 1100108/PDF-060696 Yy
9008589/PDF-200180). Los polvos de Cu y Ni mostraron una estructura cristalina
centrada en las caras (fcc), ambas del grupo espacial Fm3m, (COD ID
9013014/PDF-021225 and 2100646/PDF-040850). El patron de los polvos de Co
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corresponde a una estructura cristalina hexagonal compacta (hcp), perteneciendo
al grupo espacial P6s/mmc (COD ID 9010967/PDF-011278), con un notorio
ensanchamiento en sus peaks, contrario a la apariencia de los peaks de los polvos
elementales. Esto es consecuencia de un menor tamafio en cristalita/grano
(usualmente menor a 1 ym o 1000 nm) y/o a un aumento en micro deformaciones
[149]. Consecuentemente, acorde a los resultados obtenidos mediante tratamiento
Rietveld (resumidos en la Tabla 7) los polvos de Co tienen un tamafio de cristalita
de 30.9 nm, menor a los otros polvos utilizados (con un rango de 150 y 330 nm).
Los patrones refinados se presentan en la seccion Anexos. Por ultimo, el patrén
DRX de Co se observa con mayor ruido que los otros polvos elementales, lo que
podria deberse a efectos de fluorescencia del tubo de Cu utilizado en el equipo DRX
para generar los rayos X y/o a al tamafio de particula de este [150,151]. Este efecto
se observa en los patrones de Co como una sefial adicional que se superpone al

patrén de difraccion obtenido.

bce-Fe
A I\

o

=1 ww
©
=
©
o

- 1 I fce-Ni
®
O
‘»
c
i)

= . L.y . bce-Mn

|

| | | T | | |

30 40 50 60 70 80 90
28 (°)

-54 -



Figura 11. Patrones DRX de los polvos elementales de Fe, Co, Ni, Mn'y Cu.

Tabla 7. Caracteristicas estructurales de los polvos elementales de Fe, Co, Ni, Mn

y Cu, obtenidos por refinamiento de Rietveld.

Estructura i Micro Tamario de
Rwp GofF ] ) Parametro » . .
Elemental cristalina deformacion cristalita

(%) (%) ) de red (nm)

(grupo espacial) (<e>12) (nm)

Fe 256 1.12 bce (Im3m) 0.2868 1.77-10% 233.7
a =0.2508

Co 2.75 1.47  hcp (P6s/mmg) 8.16-10* 30.9
c = 0.4086

Ni 3.73 1.36 fcc (Fm3m) 0.3526 4.20-10* 333.2

Mn 345 1.88 bcc (143m) 0.8917 4.56-10* 213.2

Cu 1.10 1.67 fcc (Fm3m) 0.3616 4.90-10% 156.3

4.1.2. Polvos de carburo de silicio

En la Figura 12 se observa que las particulas de SiC presentaron una forma
facetada y con bordes afilados. La superficie de las particulas exhibié evidencia de
fractura fragil, ademas, de observarse astillas o pequefios fragmentos pegados a la
superficie. Los polvos presentaron una distribucion de tamafio de 30 a 10 uym. En
su patron DRX, Figura 13, se identificaron al menos tres estructuras cristalinas, dos
de ellas estan relacionadas a una hexagonal caracteristica del SiC, pero de distinto
grupo espacial, P63 y P6smc (COD ID 1011053/PDF-751541 y 2310932/PDF-
731664), relacionado a distinta complejidad en su simetria. La otra estructura
cristalina se reconoce como un trigonal del grupo espacial P3:21 (COD
1011097/PDF-791914), caracteristico del oxido de silicio SiO-.
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Figura 12: Imagen MEB a 5000x de aumento de los polvos de SiC.

e Hexagonal/P6,-SiC
o Hexagonal/P6;mc-SiC
v Trigonal/P3,21-Si0O,

[_Je]

Intensidad relativa (u.a.)

26 (°)

Figura 13: Patron DRX de los polvos de SiC.

4.2. Estudio de molienda

4.2.1. Evolucion de fases

En la Figura 14 se presentan los patrones DRX de los polvos de las aleaciones Ni50
y Ni25, obtenidos a diferentes tiempos de molienda. Ambas series de patrones son
similares y presentan la misma evolucion en sus peaks. La principal diferencia entre

ellos corresponde a los tiempos de moliendo en los cuales se identifican cambios
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en los patrones. Para ello, se estableci6 tres etapas durante el proceso de aleado
mecanico: etapa inicial (S1), intermedia (S2) y final (S3). Para cada aleacion, la
etapa S3 termina con la presencia de peaks isoestructurales a los del Cu, aludiendo

a la formacioén de una solucién sélida de la alta entropia, indicado como fcc-HEA.

(a) ] S1: etapa inicial (b) S1: etapa inicial
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Figura 14: Patrones DRX en funcién del tiempo de molienda para las aleaciones (a)
Ni50 y (b) Ni25.

A 0 h de molienda, se identifican peaks estrechos y bien definidos de cada elemento
constituyente. Durante la etapa S1, los polvos metalicos fueron progresivamente
deformados y fracturados, debido al impacto de las bolas con las particulas,
afectando la microestructura inicial de los polvos, generando defectos tales como
dislocaciones, refinamiento de tamafo de cristalita, etc [152].Este efecto se observa
en el ensanchamiento gradual de los peaks con el aumento en tiempo de molienda,

como se aprecia en la Figura 14, consecuencia de una disminucion del tamafio de
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cristalita/grano (usualmente menor a 1um) y/o aumento en la deformacién del cristal
[153]. Otro cambio que destacar es el incremento en intensidad de los peaks de bcc-
Fe y fcc-Ni, con respecto a el de fcc-Cu, asi como se observa desde el patron
obtenido a 10 h y 30 h. Mismo comportamiento es observado en el caso de la
aleacion Ni25 (Figura 14.b) pero a mayores tiempos de molienda, puesto que la
disminucién en la intensidad del peaks del Cu comenz6 desde 75 h de molienda.
Se observa en los patrones de la aleacién Ni50, que a 30 h los peaks de bcc-Mn
(330) (42.98°) y fcc-Cu (111) (43.31°) se superponen, al igual que los peaks del fcc-
Ni (111) (44.45°), hcp-Co (002) (44.2°), y bcc-Fe (110) (44.70°), causado por el
incremento en la amplitud de sus respectivos peaks y debido a variaciones en su

parametro de red.

Al término de la etapa S2, los peaks correspondientes a fcc-Cu son los Unicos que
presentan gran ensanchamiento, y se superponen con los peaks del resto de las
fases presentes. Este comportamiento sugiere que esta fase fcc fue
progresivamente deformada, en donde el incremento en la densidad de diferentes
defectos cristalinos, asi como una considerable adicibon de elementos
sustitucionales condujeron a la estabilidad de una microestructura amorfa [153—
155]. Este fendmeno alude a la formacion de una solucion sélida fcc parcial,
correspondiente a la etapa intermedia del proceso de molienda, como es indicado
por Suryanarayana [115], el cual esta relacionado a una morfologia tipo sandwich
de los polvos durante la molienda, descrito por Benjamin and Violin [114], como un
punto de inflexiébn que beneficia la difusién y disolucién de los elementos [156]. En
esta etapa, los peaks de fcc-Ni, bcec-Mn y hep-Co disminuyeron hasta que ellos no
son observados en los patrones DRX a 130 h y 160 h de molienda para la aleacién
Ni50 y Ni25, respectivamente. Finalmente, en la Figura 14 se observa que el
proceso de molienda terminé con la presencia de dos peaks ensanchados,
correspondiente a las familias de planos (111) (43.85°) y (200) (50.42°) de una fase
fcc, con un parametro de red de 0.3615 nm y 0.3614 nm para la aleacién Ni50 y

Ni25, respectivamente.

La Figura 15 muestra la evolucion en cantidad de fases (en % en peso) durante el

estudio de molienda, obtenido mediante refinamiento Rietveld, con valores de Rwp
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y GofF inferiores a 5% y 2, respectivamente. En el eje superior de la Figura 15
muestra la energia que es transferida a los polvos durante el proceso de AM. El
procedimiento de calculo esta indicado en la seccién Anexos. Como puede ser
apreciado, en la etapa S1, solo se obtuvo una pequefia reduccién en la fraccién de
la fase hcp-Co en ambas aleaciones, acompafado por un leve incremento de las
fases fcc-Ni y fcc-Cu, en la aleacion Ni50 y Ni25, respectivamente.
Subsecuentemente, el comienzo de la etapa S2 se caracteriza por el incremento en
contenido de fase fcc-Cu, mientras las fases bcc-Mn, fce-Ni, y hep-Co disminuyen
hasta llegar a cero. En cambio, la fase bcc-Fe oscila ligeramente alrededor de la
misma fraccion en peso que la presentada en la etapa S1. Por lo tanto, es posible
establecer que el Ni, Mn, y Co difundieron hacia la red cristalina de la fase fcc-Cu,
conformando una solucion soélida en donde el Cu actia como solvente. Acorde a la
literatura, la difusién elemental es beneficiada debido la formacion de particulas
apiladas con diferentes substratos, formado por las particulas elementales iniciales,
las cuales son aplanadas durante el inicio del proceso de molienda, indicado como
una estructura tipo sandwich [115,157,158]. Es deducido que la formacién de esta
estructura fue lograda después de la etapa S1. Al término de la etapa S2, la fraccién
de fcc-Cu alcanz6 aproximadamente 75% en peso, y la fase bcc-Fe 25%. Por dltimo,
la etapa S3 desarrollé un incremento de la fase fcc-Cu en detrimento de la fase bcc-
Fe, el cual no se observa a 200 y 230 h de molienda para la aleacion Ni50 y Ni25,
respectivamente. Entonces, los constituyentes de la fase bcc-Fe difundieron hacia
la red cristalina fcc-Cu, conformando una microestructura con una unica solucion

sélida en los polvos aleados, indicado como fcc-HEA.
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Figura 15. Evolucion en la cantidad de fase en funcién del tiempo de molienda para
las aleaciones (a) Ni50 y (b) Ni25.

Los estudios desarrollados por Xie et. al. [159] y Ji et. al. [160] respecto a la aleacién
FeCoNiMnCr han presentado similar evolucion de los patrones de difraccién durante
el proceso de molienda, respecto a los presentados en la Figura 14. Ambos estudios
sefialaron que la formacién de solucién sélida inicia cuando el ensanchamiento de
los reflejos es severa, atribuido a tres factores: refinamiento de tamafo del cristal,
alta deformacion de red y disminucion en cristalinidad. La Figura 16 muestra la
evolucion del tamafio de cristalita de los polvos aleados en estudio en funcion del
tiempo de molienda. Se observa que hay un considerable refinamiento en el tamafio
de cristalita durante las primeras horas de molienda. Exceptuando por la fase bcc-
Mn en la aleacion Ni50 (Figura 16.a), el tamafio de cristalita de las fases fue inferior
a 100 nm cuando la etapa S2 comenzd, condicion que facilité la formacién de una
homogénea solucion sdlida al término del proceso. Después de ello, el refinamiento
del cristal continué desarrollandose, pero a una menor velocidad, alcanzando
valores por debajo de 30 y 50 nm al comienzo de la etapa S3, para la aleacion Ni50
y Ni25, respectivamente. Al término del proceso de molienda, el tamafio de cristalita
de la fase fcc-HEA de la aleacién Ni50 y Ni25 fue de 12.1 y 15.6 nm,
respectivamente, indicando la naturaleza nano cristalina de la aleacién resultante.

Estos valores son consistentes con los obtenidos por Ji et. al. [160], donde a 42 h
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de molienda las fases presentes en la aleacion FeCoNiMnCr presentaron un tamafio

de cristalita menor a 14 nm.
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Figura 16: Evolucién del tamafio de cristalita de las fases en funcion del tiempo de

molienda para las aleaciones (a) Ni50 y (b) Ni25.

De la misma forma, la Figura 17 ilustra la evolucion de las micro deformaciones en
las fases de las aleaciones estudiadas en funcion del tiempo de molienda. En el
caso de la aleacion Ni50, la micro deformacion de la fase fcc-Cu gradualmente
incrementd durante la etapa S1 y S2 por sobre los valores de 0.012 a 130 h de
molienda. Por el contrario, la aleacion Ni25, los valores de micro deformacion de la
fase fcc-Cu incrementaron al término de la etapa S1, el cual presenta un incremento
maximo de 0.013 a 130 h de molienda. El elevado valor de micro deformacién de la
fase fcc-Cu son atribuidas al incremento de defectos tales como dislocaciones o
fallas de apilamiento, ademés de las tensiones internas que la difusion de Co, Ni,

Mn y Fe ha impuesto en la red cristalina del Cu.
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Figura 17: Evolucién de la micro deformacion de las fases en funcion del tiempo de

molienda para las aleaciones (a) Ni50 y (b) Ni25.

Es de destacar que después de alcanzar los valores maximos de micro deformacion
en ambas aleaciones estos disminuyen con el aumento en tiempo de molienda. La
ocurrencia de este fenbmeno durante el proceso de aleado mecanico ha sido
referenciada como un proceso de cristalizacion mecanica in-situ, el cual ha sido
reportado en vidrios metalicos [121]. Acorde a Suryanarayana [121], un incremento
en la cristalinidad de las fases es promovido por la aplicacion de deformacion, asi
como se observa en las dos aleaciones en estudio. Una posible explicacion de este
fendmeno esté relacionado a los impactos locales de las bolas sobre las particulas
de los polvos, los que disminuyen el potencial termodinamico de nucleacion de fases
(relacionada a la composicién quimica de la aleacion), causando una disminucion
en la temperatura de cristalizaciéon de la aleacion [117,161]. Alternativamente, se
puede haber formado una fase cristalina estabilizada por impurezas, donde las
impurezas intersticiales y sustitucionales como O, N, Cry Fe del medio de molienda,
pueden dar lugar a la formacion de fases de impurezas estables, y podrian
confundirse con productos de cristalizacion [121]. Por otro lado, la disminucion en
la cantidad de fase bcc-Fe en el mismo tiempo de molienda en que ocurrié el
proceso de cristalizacibn mecanica de la fase fcc-Cu, sugiere que el mecanismo de

cristalizacion descrito pudo haber sido inducido por la entrada de los elementos de
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la fase bcc-Fe a la fase fcc-Cu [119,162]. Entonces, el proceso de cristalizacion
puede estar relacionado al cambio en composicién de la fase fcc-Cu, mas que a

procesos mecanicos.

Entonces, considerando el proceso de cristalizacion de las aleaciones Ni50 y Ni25,
el esquema de la Figura 18 es propuesto como la secuencia de fenémenos y
transformaciones que ocurren en las HEAs durante el proceso de AM. La aleacion
Ni50 presentd una mayor cinética de molienda, por lo tanto, menor energia fue
requerida para formar una Unica solucion sélida, en comparacién a la aleacién N25.
La mayor diferencia en energia transferida ocurrié en la etapa S1, principalmente
asociado con la mezcla y disminucion en tamafio de cristalita de los polvos
elementales. La energia de transferencia para la aleacion Ni50 y Ni25 fue 21.9 y
54.7 kJlg, respectivamente, este Ultimo presenta una mayor proporcion de polvos
de gran tamafio, el cual puede justificar el mayor consumo de energia. Por otro lado,
la aleacion Ni25 contiene una mayor cantidad de polvos de Cu, el cual es reconocido
por ser un polvo maleable y/o ductil, el cual requiere de mayor tiempo de molienda
para reducir su tamafio de cristalita [163]. Acorde a los estudios de Chen y Supriato
[164], una baja cantidad de elementos ductiles (Al y Cu) en el sistema AICuNiFeCr
reduce los efectos de soldadura en frio y previene la formacion de particulas
aglomeradas durante el proceso de molienda, lo que empeora la eficiencia del
proceso. Sin embargo, la aleacion Ni50 (con menor cantidad de Cu) fue el que
presentd una mayor cinética de molienda, debido a una mayor eficiencia en la etapa
inicial, en donde se propone que esta aleacién presentd un mayor balance entre los
mecanismos de fractura y soldadura en frio de los polvos, en comparacién con la
aleacion Ni25 con mayor contenido de Cu. La energia transferida en las aleaciones
hasta la etapa S2 fue 94.8 y 116.7 kJ/g, para la aleacion Ni50 y Ni25,
respectivamente, y esta relacionada al proceso de deformacién de la estructura
cristalina de la fase fcc-Cu, cuya cinética fue mas grande en la aleacion Ni25, debido
a un incremento sistematico en sus micro deformaciones y contenido en peso en la
aleacion, este ultimo, consecuencia de la aparente difusion de los elementos Ni, Co
y Mn en la estructura de los polvos de Cu. Por el contrario, la energia transferida en

ambas aleaciones fue aproximadamente 145.9 y 167.7 kJ/g, hasta obtener una
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Unica solucion sdlida, indicada en la Figura 18, para la aleacion Ni50 y Ni25,
respectivamente. Por lo tanto, la estabilidad de la fase fcc-Cu por sobre la bce-Fe al
término de la molienda, esté relacionado en alcanzar una superior distorsion de la
red (logrado al término de la etapa S2), correspondiendo a una transformacién

difusional, pero inducido mecanicamente.

Conminucién y mezcla de Difusién de los elementos Ni, Co y Cristalizacion mecanica en fase fcc y
polvos elementales Mn, y deformacién de la fase fce-Cu disminucion del contenido de fase bcc
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Figura 18. Esquema de los procesos desarrollados por las aleaciones Ni50 y Ni25,

durante el proceso de aleado mecanico.

4.2.2. Caracterizaciéon de particulas aleadas

La Figura 19 se observan las particulas de los polvos de las aleaciones Ni50 y Ni25
obtenidas a 200 y 230 horas de molienda, respectivamente. Se aprecia que en
ambos polvos presentan particulas con una morfologia irregular con bordes
redondeados, con un tamafio de particula heterogéneo, en un rango de 0.5 a5 pym.
Las particulas grandes presentan una superficie desgastada con aparente
deformacion plastica, hechas por la unibn mecanica con las particulas pequefias,
formando diferentes capas en su estructura. En algunas particulas, una estructura
apilada y ligeramente facetada es observada, caracteristicas de procesos de
soldadura fria con particulas mas pequefias. Esto ultimo parece ser producto de la
fractura de las particulas de mayor tamafo, presentando una forma eliptica y/o
esférica. Similar morfologia de polvos es reportada por Ji et al. [165] para la aleacion
CoCrFeNial obtenida después de 60 h de moliendas, la cual presentan particulas
aglomeradas con nano granos bcc, observada en imagenes obtenidas en
microscopia electrénica de transmision (MET). Acorde a la descripcién hecha por

Benjamin y Volin [114], y esquematizada por Aikin y Courtney [157], los polvos estan
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en la etapa de transicion desde la formacion de particulas equiaxiales con una

morfologia laminar orientada, a la union de particulas con orientacién aleatoria.
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Figura 19. Imdgenes MEB a 5000x de los polvos de las aleaciones (a) Ni50 y (b)
Ni25.

La Figura 20 presenta los andlisis EED de los polvos de las aleaciones de alta
entropia Ni50 y Ni25 después del proceso de aleado mecéanico. Es observado que
la composicion de las particulas es homogénea en términos de los elementos de
Fe, Co, Ni y Cu. El Mn esta segregado en algunas particulas homogéneamente
distribuidas. Este comportamiento no se ha observado en otros articulos, en donde
la forma redondeada de estas particulas sugiere que estos no son particulas
remanentes de los polvos iniciales de Mn, ya que estos son fragiles y deberian
presentar una forma facetada [99]. Una posible explicaciéon es por la difusion
preferencial del Mn hacia la superficie de las particulas pequefias, asi como un
revestimiento. La Tabla 8 presenta la composicion elemental en peso de los analisis
EDD de la aleacién Ni50 (Figura 20.(a)) y Ni25 (Figura 20.(b)). Se aprecia que los
polvos presentan un incremento en su contenido de Fe con respecto a la mezcla
inicial de polvos elementales, lo que sugiere contaminaciéon desde el medio de
molienda (acero inoxidable) [166,167]. A la misma vez, en ambas aleaciones se
observa una reduccién en el contenido de Cu, atribuido a su preferencial soldadura
en frio con las paredes internas del contenedor y las bolas de molienda. Cabe
mencionar que el contenido de Mn es el que presenta menor variacion considerando

ambas aleaciones.
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Tabla 8. Composicién elemental de los polvos molidos de las aleaciones Ni50 y
Ni25.

Ni50 Ni25

Elemento| Nominal Figura 20.(a)| Nominal Figura 20.(b)

%enpeso 9% enpeso |%enpeso 9% en peso

Fe 25.2 37.2 27.0 35.9
Co 26.6 23.2 28.5 28.3
Ni 13.3 8.7 7.2 6.8
Mn 6.2 6.5 6.6 5.5
Cu 28.7 24.4 30.7 23.5
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Figura 20. Distribucién elemental EED a 2000x de los polvos de las aleaciones (a)
Ni50 y (b) Ni25.

4.3. Aleaciones de alta entropia sin carburo de silicio

4.3.1. Microestructura sinterizada

La Figura 21 muestra las imagenes MEB de las aleaciones sinterizadas Ni50 y Ni25.
Se observa una microestructura heterogénea, en la cual se diferencian al menos
tres fases, las que seran referencias como fase oscura, gris y clara. La fase gris es
la mas abundante, correspondiendo a la matriz de las aleaciones Ni50 y Ni25. Por
el contrario, la fase oscura y clara estan dispersas en esta, siendo mas masivas y
de mayor tamafio en la aleacion Ni25 (Figura 21.(b)). En ambas aleaciones los poros
(indicado con azul en la Figura 21) estan preferencialmente distribuidos al interior
de la fase oscura, caracteristica que es mas acentuada en la aleacion Ni25. Por
ultimo, se observan fases oscuras con fase clara y/o gris en el centro de estas
(indicado con rojo) en la Figura 21, similar a una morfologia nucleo-anillo (core-rim).
Esta morfologia es caracteristica en la mezcla de particulas con diferente

composicion, las que estan en una etapa intermedia de disolucién y homogenizacién

posterior a los procesos de sinterizacion, asi como en las microestructuras
presentadas en los cermet de Ti(C,N) [168,169].

Figura 21. Imagenes MEB a 2000x de las aleaciones (a) Ni50 y (b) Ni25 sinterizadas.

La Figura 22 muestra imagenes MEB-EED de la microestructura de las aleaciones
a 10000x, indicando las regiones a las cuales se realiz6 analisis EED puntual,
mientras la Tabla 9 resumen la composicién y la fase a la cual representan estos
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analisis. En el caso de la aleacion Ni50, la fase clara es altamente enriquecida en
Cu, la cual presenta sobre 85 % en peso de este elemento. Por el contrario, la fase
gris presenta la composicion en peso mas cercana a la de los polvos aleados
(descritos en la Tabla 8) pero ligeramente con menor contenido de Cu. La fase
oscura, por otro lado, destaca como una fase enriquecida en Mn, asi como un
superior contenido de O, lo que sugiere que esta fase corresponde a un oxido de
Mn. En el caso de la aleacidon Ni25, se observa similar distribucién elemental, con la
diferencia que el enriquecimiento y depresion en Cu en la fase clara y gris,
respectivamente, no es tan alta como en la aleacién Ni50. De hecho, el contenido
de Cu en la fase clara en la aleacion Ni25 es alrededor de 65 % en peso. Cabe
mencionar, que el elemento Cr es detectado in las tres fases ya mencionadas, a
pesar de no ser agregado en los polvos elementales iniciales. Este elemento
posiblemente fue incorporado a las aleaciones debido a contaminacion por parte del

medio de molienda, como se ha reportado en otros casos de estudio [170,171].

Figura 22. Imagenes MEB-EED a 10000x de las aleaciones (a)Ni50 y (b)Ni25

sinterizadas.

Tabla 9. Composicion elemental de las aleaciones Ni50 y Ni25 sinterizadas.

Aleacion Ni50 Figura 22(a) (% en peso) Ni25 Figura 22.(b) (% en peso)
Punto Fase Fe Co Ni Mn Cu o} Cr Fase Fe Co Ni Mn Cu o Cr
Nominal - 252 266 132 6.2 28.7 - 270 285 7.1 6.6 30.7
1 Clara 8.5 5.8 20 836 Clara | 144 103 55 29 65.4 15
2 Clara 4.8 3.7 21 893 Oscura | 186 147 50 357 8.2 159 20
3 Clara 6.1 45 24 870 Gris 385 281 98 28 19.2 1.8
4 Oscura | 10.9 9.2 51 414 16.5 14.6 2.4 | Oscura| 119 100 3.0 50.0 3.7 21.3
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5 Oscura | 355 254 254 9.7 4.1 | Oscura | 16.0 134 3.7 571 6.3 3.6
6 Gris 39.0 285 16.2 3.5 11.3 1.7 Clara 13.5 9.8 5.8 3.3 66.0 1.7
7 Gris 40.0 291 165 3.0 10.3 1.2

8 Gris 413 295 170 12.2

Respecto a la formacion de 6xidos de Mn, es bien conocido que el Mn tiene una
gran afinidad con el O para formar oxidos desde los 400°C a 1200°C, ademas de
sublimar a temperaturas mas bajas que de la temperatura de fusién de la aleacién
[52,148,172,173]. Diferentes autores han reportado que el Mn se presenta como un
oxido en poros llenos de contaminantes [174,175]. Ademas, suelen formar 6xidos y
carburos en la ultima region en solidificar (last-to-freeze), en la zona inter dendritica
y en los limites de grano [27,175]. Considerando la forma redondeada de las fases
oscuras, en conjunto con la presencia de porosidad en ellas, es que es posible
relacionarla a una fase rica en Mn que contiene los contaminantes de la aleacion
obtenidos por aleado mecanico, particularmente O, y que solidifica en los poros
remanentes del proceso de compactacion. Por el contrario, un problema serio del
aleado mecanico es la potencial contaminacion de los polvos con elementos
intersticiales (tales como O, H, N o C), conduciendo a la formacion no deseada de
fases como oOxidos, hidruros, nitruros o carburos en el estado sinterizado de la
aleacion [52,176-179]. Juarez et al. [177] reporta que el C y O presentes en la
aleacion es principalmente afiadida por el PCA usado, especificamente, ellos
detectaron al menos 2.9 % en peso de O, cuando usan acido estearico como PCA
en el proceso de aleado mecéanico de la aleacién Fezo(NizZrs)15B1s. La potencial
contaminacion de los polvos de Mn iniciales no puedes ser descartada
completamente, sin embargo, esto no fue observado en las imagenes MEB (Figura
10) o patrones DRX (Figura 11).

El elevado contenido de Cu en la fase clara en ambas aleaciones es producto de
evidente segregacion durante el proceso de sinterizacion. Want et al. [61] and Zhou
et al. [90] mencionan que el Cu segrega preferencialmente en las areas inter
dendriticas de las aleaciones CoCrCuFeNi y AICoCrFeNiTiosCux (x = 0, 0.25, 0.5
mol), respectivamente, debido a su alta electronegatividad, haciendo al Cu menos

estable al interior de la dendrita. Por otro lado, Wang et al. [180] indica que los pares
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elementales que tienen una baja entalpia de mezcla (AHmix) tienden a segregar. Una
AHmix negativa para el Ni y Mn indica una tendencia a atraerse o mezclarse, por el
contrario, Fe y Co no tienden a mezclarse con Cu, debido a su AHmix positiva (ver
Tabla 10) [181]. Verma et al. [94] reporta que la adicion de Cu en la aleacion
CoCrFeNi promueve la formacién de una fase con un pardmetro de red
isoestructural al del Cu puro (0.3606 nm), comportamiento atribuido a la AHmix
positiva del Cu con los otros elementos de la aleacion. Otros casos de segregacion
de Cu se presentan en la aleacion CoCrCuFeNi [89] y AlxCoCrCuFeNi (x = 0, 3
molar) [91], ambos producidos por arco eléctrico, y FeCoNiCrCu mecanicamente
mezclado y usado como revestimiento [88]. Para la aleacion NixCoCuFeCrex) (X =
1, 1.2, 1.5, 1.8 mol) estudiada por Wang et al. [93], una fase fcc con un patron de
difraccion similar al Cu aparece cuando los polvos aleados son recocidos a 550°C
por 1 h. Chen et al. [92] reporta que las aleaciones (CoCrCuFeNi)100xMox (X = 0, 4,
8, 12, 16 % en peso) presentan una unica solucién sélida fcc segun analisis DRX,
pero analisis microestructurales revelan fases ricas en Cu en los bordes de grano,
y al interior del grano cuando Mo es afiadido. Un factor comudn en las aleaciones de
alta entropia presentadas es que el Cu tiene una (AHmix) positiva con los otros
elementos constituyentes, excepto con el Al'y Ti (ver Tabla 10). Por lo tanto, debe

considerarse este fendmeno al momento de incluir Cu en futuras aleaciones.

Tabla 10. Entalpia de mezcla binaria [182].

AHpix (kJ/mol)

Elemento | Ti |Cr | Mn | Fe | Co | Ni | Cu | Mo

Al -30|-10| -19|-11|-19|-22| -1 -5
Ti -1 -8|-17|-28|-35| -9 -4
Cr 2| 1| -4 -7] 12 0

Mn 0| -5| -8 4 5

Fe -1 -2) 13 -2
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La Figura 23 muestra los patrones DRX de las aleaciones Ni50 y Ni25 sinterizadas.
En ambas, dos conjuntos de peaks son observados en rango 26 de 30° a 40°,
indexados como dos 6xidos de Mn, Mn3O4 de estructura tetragonal (grupo espacial:
I14/amd, COD ID 1011262/PDF-011127) y MnO2 de estructura ortorrombico (grupo
espacial: Pbnm, COD ID 1514227/PDF-731539). Estos Oxidos podrian ser
clasificados como O0xidos complejos y corresponden a las fases oscuras reportadas
en la Figura 21 y Figura 22. En la aleacion Ni50, dos soluciones solidas fcc pueden
ser indexadas, una con similar parametro de red del Cu puro (a = 0.3607 nm, COD
ID 9013014/PDF-021225) y FeNiz (a = 0.3556 nm, COD ID 1524833/PDF-031109).
En cambio, la aleacién Ni25 no presenta esta ultima fase (fcc-FeNiz), también los
picos de la fase fcc-Cu son menos intensos como en el patron de la aleacién Ni50.
Por ultimo, ambas aleaciones presentan peaks asociados con una fase bcc (a =
0.2845, COD ID 9004229/PDF-441433), correspondiendo a los peak de bcc-CoFe.

* * fcc-HEA fcc-Cu
» fcc-FeNi, v bcc-CoFe

+ tetragonal-Mn,0O, ortorrombico-MnO,,
*

Ni50 polvo - 200h

e 2 w s S o M«-‘«
Ni50 sinterizado - 1000°C/3h

*

Ni25 polvo - 230h

Intensidad relativa (u.a.)

Ni25 sinterizado - 1000°C/3h

30 40 50 60 70 80
26 (°)
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Figura 23. Patrones DRX de las aleaciones Ni50 y Ni25 obtenidas mediante AM y

sinterizado.

La aleacién equiatdmica FeCoNiMnCu [107], exhibe en su microestructura fundida
una fase dual fcc, con parametros de red similares. Una fase predomina su
contenido de Fe y Co, mientras que la otra consiste principalmente de Cuy Mn. En
estudios previos hechos por Sonkusare et al. [108], presentan un amplio estudio en
cuanto a la fase de equilibrio y estabilidad de esta aleacién equiatomica. Fue
observado que la fase fcc metaestable (a = 0.361 nm) se transforma a bcc (a =
0.280 nm) a 650°C y en otra fase fcc (a = 0.362 nm) a 850°C, dirigiendo a la
coexistencia de dos fases fcc y una bcc. Al realizar andlisis mediante tomografia
con sonda atomica, indican la presencia de clusters de Cu de 2 nm de tamafio en la
fase metaestable fcc. En el estudio de Agarwal et al. [183], la presencia de nano-
clusters ricos en Cu incrementa la resistencia de la aleacion FeCoNiMnCu con
respecto a la aleacion FeCoNiMn. La parcial disolucién de estos nano-clusters luego
de un recocido conduce a un mayor fortalecimiento de la solucién sélida. Las
predicciones del método CALPHAD (Calculation of Phase Diagrams) indica la
tendencia hacia la separacién de fases que involucran Fe/Co y Cu para separarse
de la solucion sdlida equiatémica para formar la fase bcc y la segunda fase fcc,
respectivamente [108,183].

Basado en los resultados previos, es posible establecer que la fase clara puede
corresponder a la fase fcc-Cu indexada en los patrones DRX de las aleaciones
sinterizadas, basado en el alto contenido de Cu de esta fase y el similar parametro
de red con el del Cu puro. Por otro lado, dado que la fase bcc-CoFe esta presente
en ambas aleaciones, es probable que esta corresponda a la fase gris. Por ultimo,
debido a la ausencia de la fase fcc- Feo.ssNio.3s €n el patron de la aleacion Ni25, es
posible concluir que una mayor cantidad de Ni en la aleacion Ni50 promueve la
formacion de una segunda fase fcc, similar al del Cu puro, pero con un parametro

de red mas bajo.
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4.3.2. Analisis térmico de las particulas aleadas.

La Figura 24 muestra el comportamiento de los polvos molidos de la aleacion de
alta entropia Ni50 cuando son calentadas desde 50 a 1200°C con un constante flujo
de Ar (linea continua flujo de calor, linea segmentada variacién % en peso). En la
imagen se indican 6 eventos los cuales se relacionan a reacciones, fenbmenos y/o
procesos que requieren o liberan calor, debido a una variacion positiva o negativa
en entalpia, representando reacciones endotérmicos 0 exotérmicos,
respectivamente [184]. Es importante indicar que solo los eventos 5 y 6 son
observados durante el enfriamiento y segundo calentamiento, indicando que el resto

de los eventos corresponden a reacciones irreversibles.
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Figura 24. Termogramas CDB/ATG de los polvos de la aleacion Ni50.

En el 1° evento, se observa una reduccion de peso por debajo de 99.64 %,
posiblemente atribuido a la presencia de humedad en los polvos (linea segmentada

en Figura 24) [185,186]. Este esta relacionado con un peak endotérmico ligeramente
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observable en la curva del 1°" calentamiento a 105°C. Sin embargo, este peak
podria también estar relacionado a la degradacion de PCA. Wang et al. [93] reporta
un peak endotérmico cercano a 75°C, asociado con la absorcion de energia para la
evaporacion de PCA residual, utilizado durante el proceso de molienda. Por el
contrario, Juarez et al. [177] no reporta peaks relacionados a la volatizacion de
diferentes PCA utilizados en su estudio. Ambos estudios presentan un amplio peak
exotérmico en el rango de 100-300°C para Juarez et al. [177] y 100-400°C para
Wang et al. [93], relacionado a la liberacién de esfuerzos residuales en los polvos
aleados mecanicamente. Este fendmeno es particularmente notorio con el uso de
acido estearico como PCA [177]. De hecho, un pequefo peak exotérmico a 180°C
es observado en la curva del 1°" calentamiento, aunque no es tan amplio como lo
observado en los estudios de Wang y Juarez. Probablemente, en el 1" evento estos
procesos estan ocurriendo simultdneamente, volatizacion de algun compuesto, y el

comienzo de liberacidon de energia, debido al estado deformado de los polvos.

El 29 evento esta asociado con dos fenémenos exotérmicos solapados, ocurriendo
entre 350 y 590°C. Ambos peaks, ubicados a 420 y 485°C pueden estar atribuidos
a cristalizacion activada térmicamente, como consecuencia de la elevada
deformacion almacenada en los polvos durante el proceso de aleado mecénico
[116,119,187,188]. Acorde a los resultados obtenidos por Geng et al. [119] en la
aleacion Fesz2Nis2ZrsBis, el proceso de cristalizacion podria haberse desarrollado
para formar dos diferentes fases fcc, ZraNi2oBe a 420°C y FeNi a 470°C, donde este
ultimo peak desaparece en los termogramas después de 1 h de molienda. Portnoi
et al. [188] reporta dos peaks exotérmicos en la aleacion CrFeCoNiAITi a 400 y
550°C, el primero atribuido a la cristalizacion de una fase amorfa en un intermetalico
con estructura CsCl, y el segundo peak, a la disolucion de esta fase en la solucién
sélida de alta entropia bcc. Para el sistema de alta entropia Fe-Co-Ni-Cr-Cu
estudiado por Wang et al. [93], la segregacion de una fase fcc ocurre desde 550°C,
cantidad que incrementa en los polvos recocidos a 800, 900 y 1000°C. Entonces, el
240 evento puede estar relacionado a dos diferentes procesos de cristalizacion. El
primero corresponderia a la transformacion de la fase deformada remanente

proveniente desde el proceso de aleado mecénico, y el segundo peak a la
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segregacion y formacién de nuevas soluciones solidas, en este caso atribuido a las

fases fcc y bece identificadas en las aleaciones sinterizadas de la seccidn previa.

El 3" y 4% evento son percibidos en los termogramas como peaks endotérmicos
ubicados a 720 y 930°C, y estan relacionados con procesos de ganancia y perdida
de peso, respectivamente. Santhiyamoorthi et al. [170] reporta un comportamiento
similar en sus analisis CDB/ATG de la aleacion CoCrFeNi preparada mediante
aleado mecanico. Acorde a los autores, una gradual perdida en peso es observado
entre 400 y 1000°C, seguido por una perdida en peso hasta el punto de fusién de la
aleaciéon. Esta tendencia fue relacionada con la absorcién de O y formacién de
Cr203, y posteriormente a la volatizacion de este compuesto [171]. En las aleaciones
en estudio, a pesar de que el Cr no fue afladido como parte de la aleacion, este
pudo haber sido incorporado durante el aleado mecanico como contaminante
proveniente del medio de molienda. Por lo tanto, el 3% y 4 evento estan
relacionados con fendmenos de oxidacién y volatizacion. Adn mas, estos
fendmenos no son observados en el 2% calentamiento, indicando que no hay mas

Cr disponible para ser oxidado.

Es posible que el contenido de Mn de la aleacion en estudio también esté
involucrado en las reacciones del 3°" y 4 evento. Andlisis exhaustivos se han
desarrollado respecto al comportamiento del contenido de Mn en aceros, ya que
sobre 600°C la sublimacion de Mn toma lugar, cuya cinética incrementa con el
aumento en temperatura [172,173,189]. De hecho, ha sido reportado que la mayor
pérdida en peso durante la etapa de sinterizacion de las aleaciones Fe-28Mn-3Si
[97,98] y Fe-25Mn-10AI-1C [99,190,191] se deben a la sublimacién del Mn,
comenzando desde 640°C y siendo severa a 1200°C. Como resultado de esto, y la
presencia de oxidos de Mn en la microestructura de la aleacién Ni50 en la Figura
21.(a) y Figura 22.(a) es que la disminucién en masa en la aleacién después de
813°C es atribuido a la sublimacién del Mn, ocurriendo una variacion severa en peso
a1075°C. Es posible notar que el 4% evento se extiende desde 818 a 1150°C, rango

en el que presenta una clara diferencia con la 292 curva de calentamiento.
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Como fue mencionado antes, los peaks endotérmicos del 5% (a 1075°C durante el
1°" calentamiento y a 1048°C para el 29%) y 6° (comenzando a 1140°C) evento son
los Unicos observados en los dos calentamientos. Ambos son reacciones
reversibles, ya que durante el enfriamiento dos peaks exotérmicos son observados
(a 1023°C y 1166°C), por lo tanto, estos dos eventos pueden corresponder a
transformaciones de fases o fusion y solidificacion de las fases en los polvos [192—
195]. Estas dos reacciones sobre 1000°C han sido reportadas en otras aleaciones
de alta entropia conteniendo Cu, donde el 5 evento podria corresponder al proceso
de fusién del Cu [93,95,108,196]. En cuanto al 6 evento, es importante mencionar
gue este no termina completamente a 1200°C (temperatura limite del analisis) y
acorde a la literatura, este puede estar atribuido a la temperatura de fusién de la
aleacion [192]. En el caso de la aleacion Alo.sCrFeCoNiCu [95], los peaks del 5° y
6'° evento fueron observados a 1150 y 1350°C, acompafiado por la formacién de
una fase interdendritica rica en Cu luego de un tratamiento térmico a 1000°C por 1
h [196]. De la Obra et al. [95] identifico un fendmeno exotérmico a 1111.7°C durante
el enfriamiento para la aleacion CrFeCoNiCu, el cual fue atribuido a la segregacién
y solidificacion de Cu. Por Ultimo, la diferencia entre el 5* evento en la Figura 24
entre el 18" y 2% calentamiento esta relacionado al cambio de composiciéon de las
fases que estan segregando. Por ejemplo, para la aleacion CoCrCuFeNi [61], la
adicion de Ti desplaza la temperatura de fusién a valores mas bajos, relacionado a
la solubilidad parcial del Ti en la aleacion base. De la misma forma, Stryzhyboroda
et al. [194] reporta la disminucion en el punto de fusién debido a la disminucion de

la cantidad de Al en la aleacion AICoCrFeNi.

Las fases identificadas en los patrones DRX de los polvos sinterizados de la
aleacion Ni50 (Figura 23) pueden estar atribuidos a eventos especificos ocurriendo
durante el proceso de sinterizacion, como este ilustrado en el esquema propuesto
de la Figura 25. Inicialmente, dos procesos a baja temperatura ocurren,
correspondiendo a la volatizacion de acido estearico y deshidratacion de las
particulas molidas, seguido por la liberacibn de esfuerzos residuales. A
continuacion, dos procesos exotérmicos se manifiestas entre 350 y 590°C,

potencialmente asociados con la cristalizacién de nuevas fases y a la segregacion
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del Cu y Mn en ellas. Este ultimo, puede estd ocurriendo en las particulas
enriguecidas en Mn detectadas en las imagenes MEB de los polvos aleados
mecanicamente (Figura 22.(a)) o al interior de los poros cerrados de las aleaciones
compactadas. La presencia de la fase bcc es consecuencia de estos procesos y
promueven su transformacién desde la estructura fcc obtenida mediante el proceso
de aleado mecanico. Este puede estar relacionado con el proceso reversible
observado en la etapa final (S3) del proceso de molienda, en donde la estructura
bcc-Fe se transforma en una estructura fcc isoestructural a la del Cu (fcc-HEA en
Figura 15). Posteriormente, dos reacciones endotérmicas se presentan a 690 y
750°C atribuidos a la formacion de 6xidos Mn y/o Cr, los cuales subsecuentemente
podrian volatizar. En el andlisis composicional de la microestructura de la aleacion
Ni50 (Tabla 9) permite la identificacion de estas fases oxidadas alrededor de los
poros, indicando que esta fase es la Ultima en solidificar y, debido a su contraccién
volumétrica, contribuye a la formacion de poros. Finalmente, después del proceso
de sinterizacion, una microestructura heterogénea es obtenida, consistiendo en tres
fases, indicadas como fase oscura, gris y clara en la Figura 25, enriquecidas en Mn,
Fey Co, y Cu, respectivamente.

Posible volatizacién de PCA y/o Hz20, y Absorcién de O y formacion
liberacién de esfuerzos residuales 6xidos de Mn y/o Cr

'\f JJ //
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Comienzo de segragacion de Cuy Mn, y Volatizacién de Mn y/o fases oxidadas, y
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Figura 25. Esquema del proceso desarrollado por la aleacion Ni50 durante el

proceso de sinterizacion, y la microestructura obtenida.

4.4. Aleaciones de alta entropia con carburo de silicio

4.4.1. Polvos de aleacion mezclados con carburo de silicio

Los polvos de las aleaciones de alta entropia Ni50 y Ni25 obtenidos a 200 y 230 h
de aleado mecanico, respectivamente, fueron mezclados con 5 % en peso de SiC,
las cuales seran referenciadas como Ni50+SiC y Ni25+SiC, respectivamente. La
Figura 26 muestra los polvos aleados mezclados con SiC, cuyas particulas se
diferencian a las de los polvos aleados debido a su forma facetada y con bordes
afilados. Estas presentan un tamafio menor a 5 ym, resultando en reduccion de
tamanfo de particula respecto a los polvos sin mezclar, los cuales estan en el rango
de 30 a 10 ym. Se observa que las particulas de SiC estan preferentemente
rodeadas de las particulas de menor tamafio de los polvos aleados mecanicamente,

lo que sugiera una correcta mezcla entre los polvos.
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Figura 26. Imagenes MEB a 5000x de los polvos de las aleaciones (a) Ni50 y (b)

Ni25, mezclados con SiC

4.4.2. Microestructura sinterizada

La Figura 27 muestra las micrografias MEB de las aleaciones sinterizadas Ni50+SiC
y Ni25+SiC a 500x, en donde se observa una microestructura heterogénea con
morfologias propias de la disolucién de las particulas de SiC inmersas en la matriz,
las cuales seran referenciadas como ZR (zona de reaccién). La presencia de esta
morfologia es signo de la disolucion efectiva del ceramico, pero, debido a la
discontinuidad de esta fase, ademas de la presencia de una interfase con la matriz,
no es posible asumir que los procesos difusivos hayan terminado. De hecho, en
estas se identifican al menos tres morfologias, las cuales no estan presentes en
todas las ZR, aunque son propias de una reaccién que produce carbono libre y
siliciuros [16,17,54,55]. En primer lugar, se identifica una fase oscura masiva la cual
sera indicada como zona de carbono coalescido (ZCC), en la cual se concentra el
carbono proveniente del SiC. Luego, se tiene una fase fibrosa, la cual se
referenciard como zona con precipitados de carbono (ZPC), la cual se relaciona a
una fase intermedia, en donde los productos de reaccién del SiC con los elementos
de la matriz metdlica producen siliciuros con precipitados de carbono [16,17,197].
En tercer lugar, se presenta una fase continua libre de precipitados, indicada como
ZLP. Si bien, esta distribucion de fases se presenta en ambas aleaciones, se
observa en la Figura 27.(a) para la aleacién Ni50+SiC mayor cantidad de ZCC
independiente del tamafio de la ZR a la cual se relaciona, en donde las particulas
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de mayor tamafio presentan la ZPC en el centro de estas. Por el contrario, la
aleacion Ni25+SiC presenta esta morfologia en mayor proporcién. Acorde a la
literatura, un mayor contenido de Ni en la aleacion Ni50+SiC permitiria la
disminucién de la ZPC en la ZR, formando estructuras peridédicas de siliciuros,
promoviendo la difusion de Si hacia la matriz metélica, obteniendo una
microestructura de siliciuros en el borde y carbono libre en el interior de la ZR
[16,17,197].
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Figura 27. Imdgenes MEB a 500x de las aleaciones (a) Ni50+SiC y (b) Ni25+SiC

sinterizadas.

En la microestructura de ambas aleaciones, se presentan estructuras ZR con
evidente aglomeracion (presentes en el centro de las micrografias de la Figura 27)
lo cual evidencia mala dispersion de las particulas de SiC en los polvos de aleacion

de alta entropia durante el proceso de compactacion.

La Figura 28 presenta mapeo composicional de la microestructura de la aleacién
Ni50+SiC, en donde se observa que entre los elementos que componen los polvos
de las aleaciones Ni50, el Fe, Co y Ni estan homogéneamente distribuidos en la
microestructura. Por el contrario, el Mn y Cu estan segregados, presentando similar
comportamiento que el descrito en la seccion 4.3.1 para las aleaciones sin SiC. Se
infiere que la fase clara esta enriquecida en Cu. En cuanto al Mn, este se presenta
en lainterfase de la ZR, ademas de estar en algunas de las fases oscuras dispersas
en la matriz, las cuales se han indicado como 6xidos de Mn. De forma particular, el
Mn se presenta en la interfase de la particula de SiO2 con la matriz, como se observa
en la Figura 28. Modelos termodindmicos sugieren que el comportamiento del Mn
podria formar una capa circundante para reducir la energia de interface entre las
particulas con Siy la matriz de aleacion de alta entropia [198,199]. También, se ha
detectado en acero 316L con un 0.8 % en peso de Si, producidos mediate
metalurgia de polvos, la presencia de 6xidos complejos de (Mn,Si) en la matriz,
similar en morfologia a los obtenidos en las microestructuras de las aleaciones del
presente estudio [178]. De hecho, en algunas fases oscuras de la matriz en la Figura
28 se detecta Si. El Si que se encuentra en la ZPCy ZLP, evidencia la formacién de
una solucion sdlida y/o intermetélico con el Fe, Co y preferentemente con el Ni. En
menor medida, el Mn se presenta en algunos sectores en especificos en la ZR,
indicados en la Figura 28, en la cual se detecta Ni, por lo cual se puede asumir que
corresponde a un siliciuro de (Mn,Ni). Por ultimo, no se detecta C en las fases
dispersas en la matriz, por lo que no se pueden asociar estas a grafito. Por el

contrario, el C esta concentrado en la ZCC de la ZR, y en menor medida en la ZPC.
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Figura 28. Distribucion elemental EED a 1000x de la aleacion Ni25+SiC sinterizada.

La Figura 29 muestra imagenes MEB de la microestructura de las aleaciones a
2000x, enfocado en las estructuras de SiC en disolucién (ZR), indicando las
regiones a las cuales se realiz6 analisis EED puntual, mientras en la Tabla 11 se
encuentran los valores de composicion de estos. En la microestructura de la
aleacion Ni50+SiC Figura 29.(a) la particula en disolucion presenta diferentes zonas
en las cuales se concentro y difundio el C. Se observa que las particulas de SiC se
transforman en al menos tres estructuras de transicién que evidencian el proceso
difusional que desarrollan el Siy C. Esto es méas evidente en la microestructura de
la aleacion Ni25+SiC, Figura 29.(b), en donde la particula de SiC en disolucién
presenta un menor tamafio que la observada en la imagen de la aleacion Ni50+SiC.
En esta, se observa una estructura alargada, con una ramificacion central rodeada
por la estructura identificada como ZCC y esta a su vez rodeada por la ZLP, en la
cual se infiere, es el borde de la particula de SiC antes de su disolucion. La
ramificacion central en la ZR de la Figura 29.(b) se condice a la estructura ZPC,
aungue es mas evidente la presencia de precipitados y/o fases de menor tamafio
en la Figura 29.(a), la cual también presenta estas ramificaciones orientadas hacia
el centro de la estructura. Los andlisis puntuales se realizaron intencionalmente en

las tres estructuras de la ZR descritos anteriormente, en donde le punto 1
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corresponde ala ZPC, la que presenta Fe, Co, Ni, Mn y Si, y un contenido apreciable
de C de 30-36 % en peso, evidenciando la disolucién de algunos elementos de los
polvos de alta entropia en la particula de SiC, formando una estructura enriquecida
en Si. Por otro lado, el punto 2 corresponde ala ZCC y son las que mayor contenido
de C presentan, sobre un 63 % en peso, en donde también se detecta Fe y Co.
Segun literatura, la forma y presencia de esta estructura en la ZR evidencia el inicio
ylo formacion de grafito, el cual pudo haberse desprendido debido al proceso de
preparacion metalografica [17,18,40,54]. Es de destacar, que la estructura que limita
la ZCC, asociada al punto 3, y la matriz, presenta menor contenido C y mas Si, lo
gue evidencia la preferencia de C de difundir hacia el interior de la particula de SiC
en disolucién. El punto 4 se corresponde a la fase clara enriquecida en Cu,

identificada en las aleaciones sin SiC.

N

NS00 5 o 7 il o

Figura 29. Imagenes MEB-EED a 2000x de las aleaciones (a) Ni50+SiC y (b)
Ni25+SiC sinterizadas.

Tabla 11. Composicion elemental de las aleaciones Ni50+SiC y Ni25+SiC

sinterizadas.

Aleacion Ni50+SiC Figura 29.(a) (% en peso) Ni25+SiC Figura 29.(b) (% en peso)

Punto| Fase| Fe Co Ni Mn Cu Si C | Fe Co Ni Mn Cu Si C
1 ZPC |22.6 20.7 111 2.6 71 359|251 18.8 7.5 45 9.3 347
2 ZCC |10.1 89 8.0 6.1 66.9|15.3 10.7 34 7.4 632
3 ZLP |29.6 27.1 18.3 4.9 10.2 9.9 |45.7 31.1 4.0 125 6.7
4 |Clara| 3.7 3.0 22 911 6.3 4.8 3.1 85.8
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Acorde a la composicién elemental de los puntos analizados en la Figura 29 e
indicados en la Tabla 11 se podria inferir que las fases metalicas en la ZLP tienen
una solubilidad limitada respecto al C. Al considerar que las fases ricas en C en la
ZPC y ZCC contienen todo este elemento, se podria establecer la estructura
guimica de las fases metélicas presentes en estas estructuras de la ZR. Para la
ZPC (punto 1) y ZLP (punto 3) se asume una estructura simplificada del tipo M4Si'y
MsSi, para la primera, su composicion quimica corresponde a
(Fe0.41C00.35Ni0.19Mno0.05)aSi Y (Feo0.42C00.31Ni0.17Mno.10)3Si, y para la segunda
(Feo.38C00.33Ni0.22Mno.06)4aSi Yy (Feo.58C00.37Mno.0s5)3Si, en la aleacion Ni50+SiC vy
Ni25+SiC, respectivamente. Por el contrario, para la ZMC (punto 2) la estructura es
del tipo M2Si para ambas aleaciones, con una composicion quimica de
(Fe0.39C00.32Ni0.29)2Si y (Feo53C0035Mno.12)2Si, para la aleacion Ni50+SiC y
Ni25+SiC. Debido a la composicidon en Si, sobre 10% en mol, estas estructuras
corresponden a siliciuros metalicos [197]. Los patrones DRX de las aleaciones
Ni50+SiC y Ni25+SiC en la Figura 30 dan cuenta de pequefios peaks a bajos
angulos, los cuales corresponden a dos estructuras cristalinas que han presentado
distintos siliciuros metalicos. Estas estan indicadas como cubica-S1 y fcc-S2,
relacionada al grupo espacial P213 (clbica con simetria tetraédrica) y Fm3m (cubica
centrada en las caras), de las cuales se han identificado al menos dos parametros
de red distintos para cada una. Para la fase cubica-S1 los peaks hacen alusion a
parametros de red de 0.6292 y 0.4473 nm, correspondiente a un siliciuro metalico
(Mna.62Ni142)Si (COD ID 9011198) y (CoosFeo7)Si (COD ID 2300621),
respectivamente. Para la fcc-S2 las referencias son los siliciuros metélicos
(Fe2.97Mno.024Ni0.027)Si (COD ID 9015337) y (Mno.geNi2.29)Si (COD ID 4031670) con
un parametro de red de 0.5670 y 1.1154 nm, respectivamente. Estas estructuras
cristalinas de siliciuros se han identificado en distintos estudios, tales como CoSi
(grupo espacial P2:13y a = 0.4446 nm) y CoSiz (grupo espacial Fm-3m y a = 0.5365
nm) [56] FesSi (grupo espacial Fm-3m y a = 0.564 nm) [54].
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Figura 30. Patrones DRX de las aleaciones Ni50, Ni25, Ni50+SiC y Ni25+SiC

obtenidas mediante AM y sinterizado.

Se observa en los patrones DRX en la Figura 30 que la diferencia entre las
aleaciones sin y con SiC se relacionan directamente a la presencia de los siliciuros
complejos ya mencionados. Cabe mencionar que peaks relacionados a particulas
de SiC, grafito y/o carburos no son claramente identificados y pueden estar
solapados con los peaks ya indexados, entonces no es posible confirmar la
presencia de estos en la microestructura de las aleaciones Ni50+SiC y Ni25+SiC.
En contraparte, se ha desarrollado un analisis extenso a los productos de reaccion
de la disolucién de SiC en una matriz de aleacion de alta entropia. Una mayor
cantidad de Ni en la aleacion Ni50 promueve la formacién de siliciuros con menor
cantidad de Si (M4Si), ademas de aumentar la proporcién de estructura ZCC,
indicando un mayor grado de disolucion de las particulas de SiC. El Ni presenta una
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gran afinidad con el Si, en relacion con los otros elementos, el cual promueve la
disolucion de la particula de SiC [19]. Las estructuras identificadas permiten inferir
gue la reaccioén de las particulas de SiC es del Tipo |, formando siliciuros y fases
enriquecidas en carbono, relacionadas principalmente a grafito, como precipitados

o morfologias masivas.

4.4.3. Caracterizacion de aleaciones mediante espectroscopia micro-Raman

Desde 1970 que se ha estado utilizando la técnica de caracterizacibn mediante
espectroscopia Raman para identificar y caracterizar grafito mono y policristalino al
incitar diferentes bandas electronicas en material grafitico [200]. Para un monocristal
con un gran tamafio, una Unico peak es observado a 1575 cm* denominado banda
G, indicado en los espectros Raman de Figura 31 de las aleaciones Ni50+SiC y
Ni25+SiC. Esta banda esté4 relacionada a la distancia interatdmica entre los &tomos
de C en el plano basal de la estructura hexagonal propia del grafito (grupo espacial
P6s/mmc), por lo tanto, esta estrechamente vinculada a la cristalinidad de estos
(cristalinidad bidimensional). Ademas, se presenta la peak relacionado a la banda
2D a 1700 cm* siempre observado en las muestras con grafito [201,202]. La banda
2D se puede presentar con un peak o multiples peaks en el rango de 2500-2800
cm?, dependiendo de la energia del laser, la cual esta relacionada al orden de
apilamiento y/o nimero de planos que presenta el grafito [202,203]. En la Figura 31
se presenta como un Unico peak a 2700 cm™ propio de un grafito turbostratico.
Debido a ello es posible confirmar la presencia de grafito en las aleaciones Ni50+SiC
y Ni25+SiC, el cual fue obtenido mediante la disolucién de SiC en polvos de aleacion
de alta entropia. Otras peaks relacionados a la presencia de grafito son indicados

en la Figura 31, las cuales permiten caracterizar el grafito formado.
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Figura 31. Espectroscopia micro-Raman de las aleaciones Ni50+SiC y Ni25+SiC.

La presencia de la banda D (1355 cm™), D’ (1620 cm?), G* (2450 cm™) y D+G (2950
cm?) en los espectros Raman, estos dos Ultimos relacionadas a los modos de
vibracion de segundo orden, indican la presencia de defectos y desorden en la
estructura cristalina del grafito, confirmado por la forma de la banda 2D (2695 cm-
1), el cual no corresponde con un grafito perfectamente cristalino [10,204-206]. Las
bandas D son consecuencia de la discontinuidad y disrupcion de la simetria debido
a la presencia de defectos en el plano basal del grafito, tales como dopantes,
vacancias y bordes [204]. Es notable que la banda D’ puede o no estar presente en
los espectros de la Figura 31, cuya discrepancia es indicativo de la induccion de
mayor cantidad de defectos cristalinos en el grafito[207]. El peak G* se ha
presentado en espectros Raman de grafito obtenido mediante la disolucion de SiC
en una matriz de Fe [14] y sintesis no catalitica en SiC [208],aunque no se ha

realizado un andlisis mas detallado respecto a este.

Para cada aleacion se presentan dos espectros Raman con una destacada
diferencia en la intensidad de los peaks G y D. El desplazamiento a mas altas
frecuencias de la banda G y el incremento en la razén de intensidad del peak D e

intensidad del peak G (ID/IG) significan la exfoliacion y subsecuente reduccion de
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tamano de cristalita del grafito [66]. Ferrari y Robertson [209] encontraron que estos
fendmenos también pueden estar relacionados a la fraccién de hibridacion sp?
(estructura tetragonal) del &tomo de C, respecto a la hibridacién sp? (estructura
hexagonal). El cambio del estado de hibridacién de sp? a sp® en el &tomo de C se
desarrolla introduciendo defectos en la estructura cristalina del material, proceso de
transicion entre un grafito ordenado, a una estructura amorfa del C, llamado como
trayectoria de amorfizacion. Los volares de intensidad y nimero de onda estan
indicados en la Tabla 12, los cuales revelan un aumento en el nimero de onda de
la banda G y razon ID/IG respecto al espectro (1) y (2) para cada aleacion, la cual
nos indica la presencia de grafito nano cristalino (<100 nm) [209]. Notar, que la
banda 2D presenta menor intensidad para los espectros (2) de cada aleacion, lo
gue se relaciona con la caracteristica de grafito nano cristalino en este espectro,
ademés de mayor presencia de grafeno [201].

Tabla 12. Numero de onda e intensidad de las bandas G y D de los espectros

Raman de la Figura 31.

Nimero de onda (cm™) Intensidad (-)
Aleacion Razén ID/IG
Peak G Peak D Peak G Peak D
(1)Ni50+SiC 1582 1344 20376 15813 0.78
(2)Ni50+SiC 1595 1346 9317 11662 1.25
(1)Ni25+SiC 1580 1345 19778 11868 0.60
(2)Ni25+SiC 1588 1367 12724 16147 1.27

El espectro indicado a 1720 cm™ corresponde a un distintivo peak doble conocido
como banda M [205,210]. La activacion de esta banda se ha identificado en el
grafeno (estructura bidimensional relacionado al plano basal del grafito), esta
estrictamente relacionada al apilamiento AB del grafeno (grafeno de bicapa)
[211,212]. De hecho, Cong et al. [212] declara su utilidad para identificar distintos
tipos de grafeno, en donde la ausencia del peak M hace alusion a una Unica capa
de grafeno y/o grafeno de bicapa inconmensurables (no presentan un apilamiento

regular, en donde las capas de grafeno estar rotadas con un angulo arbitrario). Es
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de destacar que la aleacion con menor contenido de Ni (Ni25+SiC) presenta mayor
intensidad en el peak de la banda M, lo que nos inclina a concluir una mayor
presencia de precipitados de grafeno de bicapa (estructuralmente el grafito consiste

en multiples capas de grafeno apiladas unas sobre otras).

La presencia de peaks relacionados a las bandas electrénicas del SiC (circulo negro
en la Figura 31), a 782, 1000 y 1510 cm, este ultimo relacionado a su propia banda
G [208,213-215], nos permite deducir la presencia de SiC en las aleaciones
Ni50+SiC y Ni25+SiC. En este ultimo se presentan con mayor intensidad, por lo que
se puede concluir que en la aleacién con menor cantidad de Ni la disolucion de SiC
es menos efectiva. Los peaks situados a bajo nimero de onda, 650-800 cm™ (circulo
gris), se atribuyen a distintos tipos de oOxidos [216-218]. Por ultimo, el peak
identificado a 2330 cm™ (circulo azul), se debe a la presencia de N2 gas, debido al
aire alrededor de la muestra durante el ensayo [202,206].

4.5. Caracterizacion mecéanicay triboldgica

En la Tabla 13 se presenta la densidad geométrica (pg Ec. 6) y porosidad (Pg) de
las aleaciones compactadas y sinterizadas. La diferencia en ellas se debe
principalmente al proceso de contraccion volumétrica y/o densificacion desarrollada
durante el proceso de sinterizado de las aleaciones, de 18-20 %. Considerando la
densidad volumétrica (pv Ec. 7) de las aleaciones sinterizadas, se presenta una
diferencia respecto a la pg de estas mismas, lo cual sugiere la presencia de
porosidad cerrada en las aleaciones consolidadas, la cual puede afectar en las
propiedades mecanicas y el comportamiento tribolégico de las aleaciones. Las
aleaciones con SiC presentan un aumento de 12.9% en la dureza de las aleaciones,
la cual puede estar relacionada a la formacién de siliciuros metalicos debido a la

disolucion de las particulas de SiC.

Tabla 13. Densidad, porosidad y dureza de las aleaciones Ni50, Ni50+SiC, Ni25 y
Ni25+SiC.

Estado de polvos Compactado Sinterizado
y PTeo Pg Pg Pg Pg pv Pv Dureza
Aleacion
[g/em3] | [g/icm?] (%] | [g/em®  [%] | [g/lem3]  [%] [HVo.2]
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Ni50 8.54 5.89 31.0 7.08 171 7.74 9.4 177 +/- 18.9

Ni50+SiC 8.11 5.65 30.3 7.10 12.5 7.38 9.0 202 +/- 35.7
Ni25 8.52 5.84 31.5 6.89 19.1 7.71 9.5 177 +/- 16.3
Ni25+SiC 8.09 5.51 31.9 6.94 14.2 7.22 10.8 200 +/- 24.4

La Figura 32 indica la evolucion de los COFs respecto al tiempo del ensayo
tribolégico. En estos se observa una clara disminucién del COF promedio respecto
a las HEAs con SiC, probablemente por la lubricacion del grafito disperso en la
microestructura, induciendo un menor COF [42,46]. Particularmente, las aleaciones
Ni50 y Ni25 presentan una similar evolucion del COF durante el ensayo triboldgico,
los cuales no parecen presentar grandes fluctuaciones, alcanzando rapidamente la
estabilidad en el deslizamiento de las superficies en contacto durante el ensayo, al
igual que las aleaciones Ni50+SiC y Ni25+SiC [122]. Lo anterior se relaciona a un
contacto estable durante el ensayo. Por el contrario, para el pin de acero AlISI 4340
(material del disco utilizado en el ensayo), se presenta una evolucion rugosa,
esperable para la formacién de tribocapas inestables, que son removidas
constantemente durante el ensayo tribolégico. Los altos valores de COF de las
aleaciones ensayadas, son comparables a los obtenidos por Kato et al. [48] para un
contacto del pin similar al realizado en la presente tesis. Las aleaciones estudiadas
por H. Kato, presentaron una disminucion del COF de 0.70 a 0.45y 0.13 al afiadir 5
y 45 % en volumen de grafito a la aleacion Cu-10Sn, indicados previamente en la
Tabla 2.
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Figura 32. Evolucidon de los COFs del sistema respecto al tiempo del ensayo

tribologico pin-on-disk, en funcién del material del pin.

En la Tabla 15 (Anexos) estan sefialados los valores de pérdida de masa de los
pines ensayados tribolégicamente, en los cuales, mediante la Ec. 9 y Ec. 10, se
obtuvo su respectiva perdida volumétrica y tasa de desgaste. De acuerdo a estos
valores, las aleaciones con SiC presentan una disminucion del 77% en la tasa de
desgaste, lo que condice con los valores obtenidos de COF. Tal parece, no hay
grandes diferencias entre las aleaciones Ni50 y Ni25 respecto a la resistencia a la
friccibn y a las perdidas por desgaste (Figura 33), aunque la adicién de SiC y
posterior disolucion mediante procesos de sinterizacion, permite una mejora en su
comportamiento tribolégico, aunque, la aleacion Ni25+SiC, es la que tiene un mejor

desempeiio.
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Figura 33. Tasa de desgaste y COF de las aleaciones Ni50, Ni50+SiC, Ni25 y
Ni25+SiC.

4.5.1. Analisis del comportamiento tribologico

La Figura 34 muestra fotografias de las superficies desgastadas de los pines
ensayados. Claramente, el dafio en la superficie de las aleaciones con SiC fue
mucho menor, en donde no se observa continuidad de los surcos provocados por el
disco durante el contacto. Las superficies desgastadas de las aleaciones Ni50 y
Ni25 presentaron morfologias de arado y evidente deformacion plastica [40]. En
estas se observé zonas con presencia de un filme escurriendo en la superficie
desgastada. Sus caracteristicas sugieren que durante el deslizamiento se formé una
tribocapa con caracteristicas lubricativas. Tal comportamiento se ha observado en
otras aleaciones auto lubricante en donde la fase enriquecida en Cu de la
microestructura de la aleacién forma una tribocapa de 6xido de Cu con propiedades
lubricativas [129,132]. Verma et al. [94] relaciona la formacion de esta capa debido
a la delaminacion en la superficie, el cual es caracteristica de desgaste adhesivo.
Las zonas oscurecidas en las imagenes de las aleaciones con SiC pueden también
estar relacionadas a este filme, principalmente en la aleacion Ni25+SiC (Figura
34.(d)), las cuales se observan dispersas en la zona desgastada con menor
deformacion que las aleaciones sin SiC. Prabhu et al. [129] exploré las

caracteristicas de oxidacion de superficie como un proceso térmico inducido por
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friccion, identificando distintos 6xidos formados con los componentes de la HEA
FeNiCrCuMo, en donde los oxidos de Cu y Fe son los que tienen propiedades
lubricativas. Los estudios realizados por Zhang et al. [122—-124] utilizando la aleacién
FeCoNiCr con distintos lubricantes sélidos reportan la formacion de estas capas de
oxidos complejos, las cuales mejoran las propiedades anti-desgaste de las HEAs,

teniendo un efecto central en reducir el COF.

Figura 34. Superficie desgastada de las aleaciones (a) Ni50, (b) Ni25, (c) Ni50+SiC
y (d) Ni25+SiC sinterizadas.

En la Figura 35 se presentan imagenes MEB a distintos aumentos de las superficies
desgastadas de las aleaciones Ni25 y Ni25+SiC, en donde se observa que la
morfologia de estas es ampliamente diferente. El proceso de desgaste dominante
fue el de flujo plastico, debido a las condiciones del ensayo, sin embargo, se
observaron indicios de fractura ductil. Los modos de desgaste pueden estar
relacionados al adhesivo y fractura, formando amplios surcos en la superficie
desgastada [34,39,122]. El desgaste adhesivo es dominante para las aleaciones sin
SiC, asi como lo plantea G. W. Stachowiak [34]. En estos se observaron un alto
grado de deformacion plastica, en donde inicialmente pequefias grietas son
iniciadas en la superficie desgastada debido a los ciclos de esfuerzo y deformacion
plastica durante el ensayo de deslizamiento, lo que conduce al desprendimiento de
la capa deformada [39,129]. Acorde al andlisis de Prabhu et al. [129] esta morfologia
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se presenta en mecanismos de desgaste adhesivo en donde las capas de 6xidos
formadas durante el ensayo crecen hasta un espesor critico, llegado a este punto,
las capas son expulsadas debido al crecimiento de grietas de la tribocapa como
debri, dejando al descubierto metal fresco e iniciando nuevamente el ciclo de
desgaste.

Las aleaciones con SiC no presentaron altos indicios de deformacién debido a una
mejora en la lubricacién del contacto. Sin embargo, se observaron distintas grietas
en las superficies desgastadas, por lo que el principal mecanismo de desgaste
fractura por inicio de grietas, la cual pudo estar iniciado por los siliciuros presentes
en la aleacion. Las superficies desgastadas se pueden relacionar a las reportada
por Shi et al. [50] para la aleacién NiAl ensayada en configuracién pin-on-disk a
800°C. Tal estructura se relaciona a desgaste por fractura debido al inicio y posterior
propagacion de grietas debido a los esfuerzos hessianos desarrollados en la capa
subsuperficial [34]. No se observa claramente la exfoliacion de grafito en la

superficie, asi como se ha observado en otros materiales auto lubricados [46,127].
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Figura 35. Imagenes MEB de las superficies desgastadas de las aleaciones Ni50 a
(a) 500X y (b) 1000X, y Ni50+SiC a (c) 500X y (d) 1000X de aumento.
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5. Conclusiones

En base a los resultados obtenidos en este estudio, las siguientes conclusiones

principales son indicadas:

a. Durante el proceso de aleado mecanico de las aleaciones de alta entropia
FeCoNiosMno2sCu y FeCoNio2sMno.2sCu se desarrollaron fenomenos de
cristalizacion mecénica de una fase isoestructural a la del Cu cristalino, la cual
parece actuar como solvente de los otros componentes en las aleaciones.

b. Se obtuvo una mayor cinética de molienda para la aleacion FeCoNio.sMno.2sCu,
la cual formé una Unica solucion sélida fcc a 200 h de aleado mecénico. Por el
contrario, la aleaciéon FeCoNio.2sMno.2sCu obtuvo similar estructura a 230 h de
aleado mecénico. Tal diferencia se relaciona a los mecanismos iniciales del
aleado mecanico, asociado con la mezcla y disminucion del tamafio de cristalita
de los polvos elementales.

c. Durante la consolidacion de los polvos de aleacién mediante la aplicaciéon de
temperatura, se desarrollaron distintas reacciones en estado soélido que
promovieron una microestructura heterogénea con tres fases, identificadas
mediante analisis MEB-EED y DRX: (i) solucion solida fcc enriquecida en Cu,
(ii) solucién sdlida bcc enriquecida en Fe, Co y Ni, (iii) fases de 6xidos de Mn,
los cuales preferentemente se depositaron en los poros de la aleacion. Se
plantea que las soluciones soélidas cristalizaron posterior a un proceso de alivio
de tenciones a 400°C. Por el contrario, el Mn pudo haber segregado
preferentemente a los poros cerrados de los polvos compactados, sublimando
y reaccionando con el Oz disuelto en los polvos y/o presente en la atmosfera de
los poros.

d. No fue posible identificar grafito en la microestructura de las aleaciones de alta
entropia mezcladas con 5 % en peso de carburo de silicio, aunque las
estructuras obtenidas debido a la disolucién de las particulas ceramicas
sugieren la presencia de precipitados de grafito coalesciendo en el interior de

esta.

-906 -



e. Los productos de reaccion entre las particulas de carburo de silicio y los polvos
de aleacion fueron distintos siliciuros metalicos, en donde, la aleacion
FeCoNio.2sMno.2sCu promovio la formacion de siliciuros con mayor cantidad de
Si, respecto a la aleacién FeCoNio.2sMno.2sCu.

f. Mediante espectroscopia micro-Raman fue posible confirmar la presencia de
grafito cristalino y grafeno (plano basal del grafito), pues se ha identificado los
peaks G y 2D, relacionado a las bandas electronicas caracteristicas de un
material grafitico. La presencia de un Unico peak en la banda 2D es posible
relacionarla a grafito turbostratico. Ademas, se identificaron peaks relacionados
a las bandas de excitacion del carburo de silicio, lo que sugiere la disolucion
incompleta del ceramico.

g. Una substancial mejora es lograda en el desempefio tribologico de las
aleaciones con SiC, en donde se obtiene una reduccion de coeficiente de
friccibon de 215 y 27.0 % para la aleacibn FeCoNiosMno2sCu vy
FeCoNio.2sMno.2sCu, ademas de disminuir en 77 % en su tasa de desgaste. Tal
mejora se atribuye a la formacién de grafito debido a la disolucién de carburo
de silicio en los polvos de aleacion de alta entropia. Es de destacar que la
evolucion del COF durante el ensayo tribologico es estable para todas las
aleaciones sintetizadas.

h. Las superficies desgatadas mostraron evidencias de mecanismos de desgaste
adhesivo y de fractura para las aleaciones sin y con SiC, respectivamente. Este
cambio fue consecuencia del efecto lubricante del grafito en la estructura de las
aleaciones con SiC. En estas se observaron distintas grietas en su superficie de
desgaste, que podrian haber iniciado la fractura y desprendimiento de la
tribocapa formada. Las aleaciones sin SiC presentaron alto grado deformacion

plastica y surcos, consecuencia de un sistema sin componentes lubricantes.
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7.

Anexos

7.1. Procedimiento experimental

7.1.1.

Estudio de molienda

Los pasos desarrollados, se describen a continuacion.

1.
2.

7.1.2.

Se masan 100 bolas de 6 mm, y 16 bolas de 10 mm.

Se ingresan los polvos elementales, acido esteérico, contenedores y bolas a
la cAmara de guantes con atmosfera de argon.

Se afiaden los polvos a los contenedores, segun la proporcion en peso
correspondiente, segun se indica en la Tabla 6, para las aleaciones Ni50 y
Ni25.

Se afiade 2 % en peso de acido esteérico, segun corresponda para cada
aleacion.

Los contenedores son cerrados con parafilm y cinta adhesiva, y luego
extraidos de la cAmara de guantes.

Se pesan los recipientes y se afiaden pesos segun corresponda, para que
estos tengan mismo peso al momento de ingresar al molino.

Se programa el molino con las condiciones indicadas anteriormente, en
donde el tiempo para la primera extraccion de muestras corresponde a 2
horas de molienda efectiva.

Se ingresan los viales a la camara de guantes, donde se retiran los sellos y
se extraen 0.25 gramos de muestra en tubos Eppendorf.

Se repiten los pasos 5, 6, 7 y 8, para obtener muestras a las 5, 10, 15, 30,
50, 75, 100, 130, 160, 200 y 230 horas de molienda efectiva.

Mezclado y compactacién

Los pasos desarrollados, se describen a continuacion:

1.

Los polvos aleados son molidos por 1 hora a 250 rpm con los mismos
contenedores y bolas utilizados en el estudio de molienda. Proceso realizado

en ambiente de argon.
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7.1.3.

Se realiza la mezcla de polvos aleados con 5 % en peso de SiC en recipientes
de vidrio de 50 ml, a 76 rpm por 30 minutos.

Se pesan 1.8 gramos de polvos mezclados y no mezclados en tubos
Eppendorf.

Se realiza limpieza con etanol de los componentes de compactacién que
estan en contacto con los polvos a compactar, punzones, esclavos y cavidad
de la matriz de 8 mm, para luego lubricar sus superficies con estearato de
zinc.

Se dispone los polvos y el equipo de compactacion segun esta indicado en
la Figura 8, en donde la secuencia de armado corresponde a, punzén inferior,
matriz, esclavo inferior, polvos, esclavo superior y por ultimo el punzoén
superior. Los polvos son afadidos utilizando un embudo de vidrio.

La secuencia de compactacion corresponde a una precarga de 10 MPa,
luego a 200 MPa por 1 minuto, por ultimo, se ejerce una presion de 450 MPa
por 5 minutos. El proceso de carga se desarrolla a una velocidad de 0.5
mm/min.

Las aleaciones compactadas son extraidas por la parte superior de la matriz,

utilizando el punzén inferior

Sinterizacion

Los pasos desarrollados, se describen a continuacion:

1.

Se depositaron las aleaciones compactadas en el interior del horno, en un
recipiente de alumina, tipo bote.

Se cierra la camara del horno, y luego se activa el sistema de enfriamiento el
cual solo actua en las tapas del crisol tubular tubular del horno.

Se realizan 5 purgas en la camara tubular del horno, con argén mezclado con
5 % en volumen de gas hidrogeno.

Se abre la salida de gases del horno tubular, y se ajusta el flujo de gas a 30
ml/min, con una presion de 1.01 bar.

Se inicia el ciclo de sinterizado, programado segun se muestra en la Figura
36.
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6. Una vez terminado el proceso de sinterizacion, se apaga el sistema de
enfriamiento del horno y se cierra el ingreso de gas a la camara tubular.

7. Se abre la tapa del horno y se extraen las muestras.
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Figura 36. Ciclo de sinterizacion.

7.2. Célculo de energia transferida en el proceso de molienda

La energia transferida (Et) a los polvos puede ser determinado utilizando el método
propuesto por Burgio et al. [219], Ec. 11, donde f es la frecuencia de impacto de las
bolas [219,220], AEy" es la energia liberada por todas las bolas, N es el nimero de

bolas, t es el tiempo de molienda, y wp la masa de polvos en el vial.

E¢ = %:Ibt Ec. 11
La frecuencia de impacto de las bolas (f) puede ser determinado a partir de la
velocidad angular, Ec. 12 [220], donde Q es la velocidad angular del plato, w es la
velocidad angular del vial y k es la constante de proporcionalidad y es
aproximadamente a 1. La razon de velocidad angular (VR) de la molienda,
especifico para cada molino, est4 dado por la Ec. 13.

f:k<9—‘°> Ec. 12
2m
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VR = — Ec. 13

La energia liberada por todas las bolas AEy" puede ser calcula por la Ec. 14, donde
@b es el factor de correlacion para diferentes grados de llenado de vial [155,219], y

AEb es la energia de impacto liberada por cada bola individual.
AE;, = @pAEy Ec. 14

El AEy puede ser calculado por la Ec. 15 [219], donde Eb es la energia que posee
la bola cuando es lanzada y Es es la energia residual de la bola después de una
sucesion corta de golpes. El Ep se calcula mediante la Ec. 16 donde mp es la masa
de una bola y Vs es la velocidad residual de una bola al separarse de las murallas
del vial [155,219]. La Es es obtenida usando la Ec. 17, donde Vs es la velocidad de
la bola después del golpe [219,221]. En las Ec. 18 y Ec. 19, Rp es el radio del plato,

Rv el radio del vial y v es el radio de la bola.

AE, = Ep — E; Ec. 15
L z Ec. 16

Eb = Emeb C.
! 2 Ec. 17

ES = Embvs C.

w 1/2
2
W = ((QRp) + w?(Ry — rp)? (1 - 25 )> Ec. 18
1/2

V, = ((QRp)z + w2(Ry — 1)? + 200R, (Ry — rb)) Ec. 19

El @b puede ser obtenido desde medidas experimentales, pero hay una forma
sencilla de calcularlo mediante la Ec. 20, donde nv es la fraccion de
empaqguetamiento del vial en un arreglo cubico simple de bolas y es dado por la Ec.
21[219] y Nb,v es el numero total de bolas que el vial puede acomodar en un arreglo
cubico simple. Este parametro es obtenido mediante la Ec. 22, donde Dy es el
diametro interno del vial, Hy es la altura del vial y d» es el diametro de bola.

¢©p =1—n,° Ec. 20
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Ny,

= Ec. 21
v Nb,v
2
_ ™y Hy Ec. 22
b,v 4db3

Para encontrar el parametro € en la Ec. 20, Burgio et al. [219] introdujo el parametro
ns de la Ec. 23, donde nps es el numero de bolas necesarias para cubrir, en un
arreglo cubico simple, un tercio de la superficie interna del vial y puede ser calculado
mediante la Ec. 24. Las condiciones de borde para el pardmetro @b son: (i) gp=1
cuando ny =1, el vial estd completamente vacio, (ii) ¢»=0 cuando ny= 1, el vial esta
completamente lleno vy (iii) b es cercano a 1 (por ejemplo 0.95) para ny= 1, donde
se asume que la tercera parte de la superficie interna del vial esta llena (la
obstaculizacion reciproca de la bola es despreciable). Finalmente, el parametro ¢

puede ser calculado usando la (iii) condicion de borde, utilizando la Ec. 25.

ng = Ny Ec. 23
Nb,s
T[(D - db)H
b v bl Ec. 24
3dy,
€
0.95=1— (Nb's> Ec. 25
Nb,v

La energia total transferida E: obtenida en la Ec. 11 es funcion del tamafio de bola,
por lo tanto, se debe estimar un valor promedio de energia cuando se utilizan
diferentes tamafios de bolas en el proceso de aleado mecéanico. La energia
promedio transferida, Ep, es calculada segun la Ec. 26, en donde i corresponde al
conjunto de las bolas con diferente tamafio, Nbpi es el numero de bolas
correspondiente al tamafio de bolas i, Nt es el numero de bolas total y E:i es la

energia total transferida correspondiente al tamafio de bolas i.

%E Ec.
o N, 26

1

EP=

Los parametros y condiciones de molienda estan indicados en la Tabla 14.
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Tabla 14: Lista de los pardmetros operacionales del estudio de molienda.

Intensityla [Cuuntla]

bce-Fe

Across international

de

Marca
Modelo PQ-N04.220
Diametro efectivo del plato (mm) 170
Didametro interno del vial (mm) 52
Altura del vial (mm) 48
Razon de velocidad angular -1
Velocidad angular del plato (rpm) 350
Cantidad de polvos (g) 15.7
Numero de bolas de 6mm 100
Numero de bolas de 10mm 16
7.3. Patrones DRX analizados mediante tratamiento
Rietveld
1000l

2-Theta [degrees]
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Figura 37. Tratamiento de Rietveld de los patrones de DRX de los polvos de Fe.
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Figura 38. Tratamiento de Rietveld de los patrones de DRX de los polvos de Co.

3000
-
£ 2000+ '
=3
o
= i
g .
E &
100.0 -

fee-Ni I

| I | I
40.0 60.0 80.0
2-Theta [degrees]

100.0

- 131 -



Figura 39. Tratamiento de Rietveld de los patrones de DRX de los polvos de Ni.
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Figura 40. Tratamiento de Rietveld de los patrones de DRX de los polvos de Mn.
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Figura 41. Tratamiento de Rietveld de los patrones de DRX de los polvos de Cu.

7.4. Datos de desgaste de los ensayos tribolégicos

Tabla 15. Pérdida de masa, volumen perdido y tasa de desgaste de los pines

ensayados.
_ Pérdida de masa Volur_nen Tasade

Aleacién perdido desgaste
[0] [mm?] x107° [mm3/Nm]

Ni50 0.0526 +/- 0.0104 6.79 +/- 1.34 29.44 +/- 5.81

Ni50+SiC| 0.0145 +/- 0.0026 1.96 +/- 0.35 8.5+/-1.5

Ni25 0.0529 +/- 0.0126 6.86 +/- 1.64 29.74 +/- 7.09

Ni25+SiC| 0.0145 +/- 0.0071 2.01 +/- 0.98 8.73 +/- 4.24
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