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Resumen
Los nitruros de aleaciones de alta entropia (HEANsS) o de elementos multiples

principales (MPENS) son una alternativa emergente que esta ganando atencion en el
campo de los recubrimientos protectores debido a la promesa de un rendimiento
tribo-mecanico excepcional. Sin embargo, la respuesta operativa de los
recubrimientos MPENs depende de la seleccion de los elementos constituyentes
adecuados y de la determinacién de las proporciones de composicion adecuadas,
gue determinaran la microestructura y morfologia final de los recubrimientos. Para
este proyecto de doctorado se siguié una metodologia que consistio en desarrollar
nitruros mas simples (por la cantidad de elementos) como Ti-Al-N, que sentaron las
bases para el desarrollo de sistemas mas complejos como Ti-Al-Mo-N y Ti-Al-Zr-Mo-
N. Se estudi6é el comportamiento de la microestructura y la morfologia en funcién de
la variacion del contenido de Mo para los sistemas mas complejos. La evolucion de
fases evidencié cambios significativos, desde una estructura predominante B1 (Tipo
NaCl) para los contenidos mas bajos de Mo a una fase predominante B (tetragonal)
para los contenidos mas altos de Mo, lo que condujo a cambios morfoldgicos
notables, principalmente en el tipo de crecimiento de los recubrimientos. Ademas, se
encontré que el recubrimiento con mejor desempefio tribo-mecanico resulté cuando
hay un predominio de una estructura cristalina B1. Sin embargo, se encontraron
tendencias contrarias en el comportamiento anticorrosivo. Por ejemplo, el sistema Ti-
Al-Zr-Mo-N mostré caracteristicas que divergen de las tendencias en aleaciones
menos complejas. Cuando la fase predominante es tetragonal, una reduccion en la
resistencia a la corrosiéon fue observada, contrario a lo que ocurre en Ti-Al-Mo-N, en
donde se observa un mejor caracter protector contra la corrosién con una tendencia
creciente a medida que aumenta el contenido de Mo y siendo la fase tetragonal
predominante. Estos resultados demostraron la necesidad de estrategias de
optimizacion para determinar el equilibrio entre los efectos opuestos de la amplia
variedad de fendmenos que ocurren durante el depdsito de recubrimientos MPENS,
principalmente aquellos impulsados por la naturaleza de los constituyentes metalicos
y su proporcion atdmica. El presente trabajo podria contribuir al disefio, sintesis y
optimizacion de recubrimientos MPENs basados en propiedades predeterminadas
de interés para aplicaciones especificas de la industria de recubrimientos

protectores.



“God created all matter- but the surfaces
are the work of the Devil!”

Wolfgang Pauli, 1931.

1. Introduccidén
Recientemente, las Aleaciones de Alta Entropia (HEAS, por sus siglas en inglés) han

atraido cada vez méas atencion debido al comportamiento de sus propiedades en
funcion de su composicion y microestructura. En el 2004, los equipos de Brian
Cantor y Jien-Wei Yeh las definieron como aleaciones por solucién soélida de al
menos 4 o 5 elementos principales (solventes) en porcentaje atdbmico (%at.) igual o
casi igual en un rango de composicién elemental de entre 5y 35 %at. [*?]. Es
importante mencionar que estas aleaciones presentan una amplia variedad de
propiedades fisicas y quimicas de interés, por lo que son potenciales materiales
ingenieriles para cumplir demandas en los entornos exigentes y complejos de la
industria. Sin embargo, considerando el gran nimero de elementos utilizados en
composiciones equiatomicas (soluciones altamente concentradas), su costo de
producciéon podria elevarse limitando su factibilidad para aplicacion industrial.
Aproximaciones iniciales para abordar esta posible complicacién han llevado al
estudio de peliculas delgadas de HEAs (HEATFs, del inglés HEA Thin Films)
buscando que cumplan con las mismas funciones pensadas para las aleaciones en
bulto [*%], con propiedades similares o incluso mejores, para asi, optimizar costos de
produccién y hacer atractiva la dualidad costo-beneficio. A pesar de que inicialmente
estas aleaciones se caracterizaban por presentar una sola fase cristalina, se han
demostrado sistemas multi-elementales donde ocurre la segregacion de fases
secundarias o de compuestos intermetalicos (fases Laves o fases complejas) que
podrian poner en riesgo su integridad estructural. Asi, el nombre de Aleaciones
Concentradas Complejas (CCA, por sus siglas en inglés) se ha adoptado como una
clasificacion mas amplia [*’]. La segregaciéon de fases secundarias y de
intermetalicos se ve favorecida cuando la sintesis de las aleaciones es mediante
procesos que ocurren cerca del equilibrio termodinamico. Por el contrario, es posible
lograr la formacion de una solucion soélida a través del depésito de peliculas por el
método de Sputtering, un método asistido por plasma basado en procesos fuera del
equilibrio termodinamico (el plasma mismo esta fuera del equilibrio), limitando la
aparicion de compuestos intermetalicos. Ademds, el método de Sputtering es
escalable a nivel industrial, haciéndolo prometedor para el desarrollo de peliculas
delgadas sobre componentes industriales, incluyendo aquellos que presentan

geometrias complejas [°].
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Para hacer frente a los desafios tecnoldgicos, esta evolucién del campo de las
HEATFs ha llevado al area de ingenieria de superficies a estudiar y desarrollar
peliculas de nitruros de alta entropia (HEANS, por sus siglas en inglés), las cuales
han acaparado la atencién por su capacidad de proporcionar protecciéon contra el
desgaste, el calor y la corrosion, ademas de que es posible obtenerlas con altos
valores de dureza y buena adherencia en una amplia variedad de substratos [*9].
Este interés se ve potenciado debido a que los recubrimientos duros tradicionales
(Ti-N, Ti-Al-N, Cr-N, Al-Cr-N, etc.) han mostrado ser muy Utiles, especialmente en el
area de maquinado (corte y perforacion de alta velocidad), lo que sugiere la
necesidad de continuar las investigaciones para mejorar el desempefio a través de
sistemas multi-elementales para ofrecer soluciones a las exigencias industriales
actuales, las cuales incluyen mayores velocidades de corte que conllevan mayores
temperaturas de trabajo, ademas de la posibilidad de perforar o cortar superficies

mas duras.

En este proyecto de doctorado se propuso desarrollar el sistema multi-elemental Ti-
Al-Zr-Mo-N, sabiendo que la adicion de otros elementos en aquellos nitruros usados
comercialmente como recubrimientos para herramientas de maquinado, es una
manera prominente de mejorar propiedades especificas, si se eligen
adecuadamente la cantidad y composicion quimica de los elementos. Para alcanzar
este objetivo, recurrimos en primera instancia al reconocimiento y definiciébn de un
sistema pseudo-binario base, para ir agregando cada uno de los elementos
seleccionados para completar el sistema pseudo-cuaternario de interés. El sistema
base seleccionado es Ti-Al-N, por lo que se desarrollaron recubrimientos y
estudiaron sus propiedades como referencia para posteriormente incorporar Mo y
obtener el sistema Ti-Al-Mo-N. La idea de incorporar Mo esta basada en el caracter
lubricante que puede dar a las peliculas debido a la formacion de 6xidos de Mo que
se ha reportado pueden formarse en la superficie de los recubrimientos [*1?2].
Finalmente, se agreg06 Zr por su capacidad para brindar resistencia a la oxidacion y
corrosion [*%]. Con este proyecto, se buscd contribuir al conocimiento en el area de
recubrimientos de HEANs a través de la exploracién del sistema Ti-Al-Zr-Mo-N
sintetizado por Sputtering, buscando un grado de optimizacion tal que nos permita
obtener peliculas delgadas con las caracteristicas adecuadas y competitivas para
aumentar la vida atil de herramientas de maquinado, por lo que se evaluaron
propiedades mecanicas, triboldgicas y de resistencia a la corrosién en funciéon de los
cambios estructurales, morfolégicos y de composicion quimica provocados por la

variacion del contenido de Mo. Los principales hallazgos de esta investigacion
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incluyeron la obtencion de recubrimientos del sistema Ti-Al-Mo-N con propiedades
tribo-mecanicas competitivas con recubrimientos tradicionales, sumado a un
aumento de la resistencia a la corrosién con el aumento del contenido de Mo, lo que
permitiria ubicar potenciales aplicaciones alternativas, por ejemplo, en el area de
recubrimientos anticorrosivos. Por el contrario, en el sistema Ti-Al-Zr-Mo-N, aunque
también se obtuvieron recubrimientos con propiedades tribo-mecénicas
competitivas, se observéd una disminucion del caracter protector contra la corrosion
con el aumento del contenido de Mo, lo que llevé a la discusion en términos del
balance entre la incorporacion de Mo y la disminucién de Zr, revelando la necesidad
de establecer estrategias de optimizacion de mayor alcance para poder trazar una
ruta viable hacia la obtencién de recubrimientos multi-elementales con propiedades

sintonizadas determinadas por disefio.

Durante este trabajo se abordd una revision bibliogréfica critica condensada sobre
los sistemas de alta entropia, incluyendo a los recubrimientos basados en nitruros
(Capitulo 2), en donde planteamos y justificamos el problema, al mismo tiempo de
establecer la hipétesis de trabajo y los objetivos (Capitulo 3 y 4). El aspecto técnico
del proyecto se presenta en el Capitulo 5 correspondiente a la metodologia y los
detalles experimentales. Los resultados de los sistemas estudiados se presentan en
el Capitulo 6, donde se exponen los principales hallazgos, logros, aportaciones y
dificultades presentados en cada uno de ellos. Finalmente, se presentan las
conclusiones y las perspectivas que resultaron del desarrollo de este proyecto

doctoral (Capitulo 7).
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2. Antecedentes y estado del Arte
Las primeras aproximaciones a los sistemas de alta entropia se dieron en forma de

aleaciones en bulto. En la Figura 1 se observa como la dureza Vickers (HV) y
resistencia al desgaste (Rqes) de varias HEAs (en este ejemplo, aleaciones de mas
de 5 elementos principales) son mayores que las del acero 316SS, el cual es
ampliamente usado en una gran variedad de industrias para la fabricacién de
reactores, fermentadores, contendores, tuberias, sistemas intercambiadores de
calor, etc. Incluso, en algunos casos, se observan valores mayores que los del acero
AISI M2, mejor conocido como acero de alta velocidad; comdnmente usado en
herramientas de maquinado[*¥]. En la misma Figura 1, se observa como al variar la
composicion de uno de los componentes de las diferentes HEAs, también se

modifican los valores de HV y Rges [*].
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Figura 1. Relacién entre la dureza Vickers y la resistencia al desgaste con respecto a la variacion
elemental en x-y en HEAs (cuadro negro, circulo rojo, triangulo verde) comparado con
aleaciones convencionales como aceros rapidos M2 (triangulo morado), y 316SS (rombo
celeste). Grafica adaptada de [*4].

Sin embargo, siempre hay que tener presente las desventajas que se pueden derivar
de la cantidad y el tipo de elementos que componen a estos materiales, ya que estas
podrian limitar su desarrollo extensivo debido, por ejemplo, al elevado costo que
pueden tener. Asi, se toma la tradicional alternativa de sintetizar peliculas delgadas
para enfocar parte de los esfuerzos de investigacion en el area de HEAs dirigidas al
recubrimiento de componentes industriales o herramientas de maquinado (corte,
perforacion, molienda y fresado) para aumentar su vida util o extender su alcance
[*°]. En el caso particular de los recubrimientos basados en nitruros de aleaciones de

alta entropia (HEANS), es importante discutir caracteristicas sobresalientes de los
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nitruros convencionales que se encuentran en el mercado, generalmente, sistemas
binarios y ternarios que son sintetizados principalmente por metodologias de
depdsito fisico en fase vapor (PVD, por sus siglas en inglés), tal como el depdsito
por arco catddico y el Sputtering. En la Tabla 1 se observan algunos parametros de
desempefio como dureza (H), temperatura de servicio (Tsen), coeficiente de friccidon
(CoF), asi como también el espesor (Th, del inglés thickness) o rango de espesores
usados, que sirven de guia en la evaluacion de recubrimientos alternativos para
aplicaciones de maquinado ['%17]. Se puede observar que la limitada Tsev ha jugado
un papel determinante en el desarrollo del area de recubrimientos duros. Para
superar este problema, se han sintetizado sistemas con otros elementos en una
amplia gama de composiciones. Por ejemplo, el uso del nitruro de titanio (Ti-N) esta
limitado debido a que se empieza a oxidar entre 500 y 600 °C [*®]. En las Ultimas
décadas, este recubrimiento se ha mejorado agregando Al para obtener los sistemas
Ti-AlI-N y Al-Ti-N (este ultimo con cantidad de Al mayor al 50%) que ha demostrado
estabilidad quimica entre los 850 y los 1000 °C [*¢]. En la Tabla 1 puede observarse
gue no solo la Tsen fue mejorada, sino también H, principalmente por el efecto de
endurecimiento por solucion sélida al incorporar Al. Es decir, existe una proporcién
de Al que permite incrementar la resistencia a la oxidacién, sin comprometer o

incluso mejorando otras propiedades de interés.

Tabla 1. Propiedades tipicas de recubrimientos PVD comerciales representativos.

. Th H Tserv CoF
Recubrimiento um) (GPa) (°C) (en seco)
Ti-N 1-7 22-33 500 — 600 0.40 - 0.55
Ti-Al-N 1-4 29 - 36 700 — 900 0.35-0.60
Al-Ti-N 1-4 32-39 850 — 1000 0.50-0.70

Al limite superior reportado de Tsen comercialmente en 1000 °C, puede ser muy
dificil para la herramienta (recubierta con este sistema) mantenerse en operacion,
debido a que esta temperatura se favorece un proceso denominado descomposicion
espinodal en los sistemas basados en Al, Ti y N. Durante este proceso ocurre una
separacion en dos fases; dominios coherentes ricos en Ti-N y Al-N, ambos con
estructura cristalina tipo NaCl, que mejoran propiedades mecénicas como la dureza
mediante un proceso conocido como endurecimiento por envejecimiento (del inglés
“age hardening”), debido a que estos precipitados o dominios coherentes impiden el
movimiento de las dislocaciones. Esta separacion de fases disminuye la energia
libre de Gibbs, G, del sistema (fuerza motriz de las transformaciones de fase), por lo
gue este fendmeno se ve totalmente favorecido. Ademas, esta descomposicion es

totalmente difusiva ya que no hay una barrera termodinamica que superar. Si el
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recubrimiento continla en operacién a una temperatura entre 950 y 1000 °C, el Al-N
transforma a su fase hexagonal compacta (HCP, B4, tipo wurtzita) mas estable,
comprometiendo asi las propiedades mecénicas alcanzadas, debido a la perdida de
coherencia como resultado del cambio de volumen [**29]. El cambio de fase cubica a
hexagonal se puede promover también con el aumento del contenido de Al, pues
solo hasta aproximadamente una fraccion de Al en la subred metalica (Al/[Ti + Al]))
de 0.7 se retiene la fase cubica, de lo contrario ocurre la transformacion a B4 [921.2],
De la misma manera, en el sistema AI-Cr-N, hasta un 0.77 de Al en la subred
metdlica se retiene la fase B1 del Cr-N. El agregar Al en ambos sistemas para
mejorar la resistencia a la oxidacion a altas temperaturas, promueve una mayor
favorabilidad a la formacién de 6xido de aluminio (Al.Os, alimina), es decir, el Al es
mas activo que el Ti y Cr. No obstante, en el caso del Al-Cr-N, una vez formado el
AlLOs, el Cr difunde hacia la superficie mas rapido que el propio Al, formando una
mezcla de cromia (Cr.0s3) y Al,Os, debido a su miscibilidad por presentar la misma

estructura cristalina [2>%4].

2.1 Aleaciones de alta entropia (HEAS)
En ambas circunstancias, ya sea en bulto o en pelicula delgada, las caracteristicas

gue definen a una HEA han sido las mismas, por ejemplo, la bien conocida definiciéon
basada en el numero de elementos, donde se exige tener al menos 5 elementos
principales en porcentaje atdbmico igual o casi igual en un rango de composicion
entre 5 y 35 %at. (no necesariamente equiatdmicas) [>>?¢]. Ademas, pueden
contener elementos minoritarios para modificar propiedades especificas, lo que
incrementa la posibilidad de clasificar a mas sistemas de esta manera [*']. Esta
definicion no pone limites a la magnitud de la entropia ni impone ninguna restriccion

sobre la presencia de mas de una fase (solucion sélida, SS).

Sin embargo, la frase "alta entropia (alta S)” motivé a una definiciéon basada en la
magnitud de este parametro. Esta definicion separa a las aleaciones como de baja
(S < 0.69R), media (0.69R < S < 1.61R) y alta (S > 1.61R) entropia, donde R es la
constante de los gases ideales. La ecuacion de Boltzmann proporciona un enfoque
simple para estimar S a partir de la composicion de la aleacién [’]. Esta ecuacion
sirve para estimar la entropia de mezcla proveniente principalmente de la entropia
configuracional (Sconr) [*%] € implica que una aleacién tiene un valor Unico de Scont. La
ecuacion de Boltzmann se define de la siguiente manera: Scont = -Klnw = -RXiInXi,
donde w es el numero posible de mezclas (nimero de microestados reales, es decir,

relaciona el numero de formas en que se pueden organizar los &tomos o moléculas
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en un sistema termodinamico), K es la constante de Boltzmann y X; la fraccion molar

de i-ésimo elemento [*].

El maximo de Sconr para una HEA de 5 elementos es 1.61R (equiatdbmica, Scont = -
RInN, donde N es el nimero de elementos), pero el valor minimo es 1.36R (para 5%
A, 5% B, 20% C, 35% D y 35% E). Esta ultima aleacion se considera una HEA
segun la definicién basada en la composicién y cantidad minima de elementos,
pero no segun la definicion basada en la entropia. En la literatura aparecen
reportes donde han considerado como HEAs a aleaciones cuaternarias
equiatémicas [3°3!] con Sconr = 1.39R, ya que es mas alta que el minimo de la
definicion basada en la composicion (Sconf = 1.36R), aunque a su vez, contradice a
esa misma definicion al no tener minimo 5 elementos, por lo que estrictamente
deberian quedar excluidas. Incluso, algunos han sugerido que cualquier aleacién
con Scont 2 1.5R puede considerarse HEA [*], excluyendo algunas aleaciones
permitidas por la definicibn basada en la composicion y cualquier aleacién con
menos de 5 elementos. Quizas la restriccibn mas comun que difiere de las

definiciones mencionadas anteriormente es que una HEA debe ser una fase Unica.

Las primeras definiciones enfatizan la maxima Scont que puede ser posible en un
sistema, mientras que las otras favorecen a los valores inferiores (si consideramos 4
elementos [*%,%°]). A la fecha, no hay una respuesta correcta o incorrecta, y el
enfoque apropiado dependera del contexto del trabajo que se esté realizando. Esto
no acaba aqui, incluso entran otras consideraciones que hay que tomar en cuenta al
momento de definir una HEA como la formacion de compuestos intermetdlicos.
Cuando estos no estan presentes, es decir, cuando no se obtienen fases Laves o
complejas y Unicamente hay solucién sélida [*#], utilizar HEA para definir el sistema
es valido, de lo contrario, debe ser utilizado el término Aleaciones Concentradas

Complejas (CCA, por sus siglas en inglés).

Otro medio de identificacion de HEAs son los efectos que pueden presentar y que
son menos pronunciados o0 estan ausentes en las aleaciones convencionales,
conocidos como “efectos centrales” que incluyen: el de alta entropia, el de difusion

lenta, el de distorsion severa de red y el de coctel [*2].

El efecto de alta entropia establece que la mayor entropia de mezcla en HEAs
reduce la energia libre de las fases presentes en la SS y facilita su formacion,
particularmente a temperaturas altas. Lo anterior puede explicarse con ayuda de la

siguiente expresion: AGmix = AHmix — TmASmix (AGmix, energia libre de Gibbs de
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mezcla, AHmix, entalpia de mezcla, Tm, temperatura de fusiébn y ASnix, entropia de
mezcla), donde se ve que cuando ASmix Y Tm Son altas se reduce AGnmix, haciendo la
aleacion estable (tiende a una microestructura con AGmx minima para alcanzar un
estado termodinamicamente estable) [*3]. Debido a esta solubilidad mutua mejorada
entre los elementos constituyentes, el nimero de fases presente en HEAs puede
reducirse, nulificando la formacién de compuestos intermetdlicos. Sin embargo,
ASnix también puede ser anulada por AHmix, pues si esta Ultima es muy grande,
habré precipitaciones o separacion de fases, como la formacion de compuestos
intermetalicos (IM) [1].

El efecto de difusion lenta establece que la cinética de difusion y las
transformaciones de fase son lentas comparadas con las aleaciones
convencionales. Esto se da porque los atomos vecinos de cada posicion de la red
pueden ser diferentes, asi que antes y después de que un atomo haga un salto a
una vacancia, se encontrara con diferente energia en cada sitio, provocando, por
ejemplo, que cuando un &tomo salte a una vacancia de baja energia, le seréa dificil
moverse de ahi, es decir, quedara “atrapado” [*°]. Caso contrario, si consiguiera
saltar a una vacancia de alta energia, podra moverse rapido. Cualquiera de estos
dos escenarios ralentiza la difusion [?°]. Ademas, tener diferentes puntos de fusion
(porque son diferentes elementos) complica mas la situacion, debido a que se

necesitaran diferentes rangos de energia para poder promover la difusion.

El efecto de distorsion severa de red se refiere a la ocasionada por los atomos
dentro de la red debido a los diferentes tamafios, por su naturaleza multi-elemental.
Los atomos mas grandes presionaran a sus vecinos y los mas pequefios tendran
espacio de sobra. Esto afecta las propiedades de las HEAs, por ejemplo, impidiendo
movimiento de dislocaciones (incrementando la dureza), limitando procesos

difusivos y cambios de fase [*].

Por ultimo, el efecto coctel indica la obtencién de propiedades hasta cierto punto
inesperadas al mezclar muchos elementos, pero que no pueden ser observadas en
una aleacion convencional [’]. Por ejemplo, el Al es un elemento ligero y suave. Sin
embargo se ha reportado que puede endurecer sistemas de alta entropia como el
sistema AlCoCrCuFeNi, conforme se incrementa su composicion, atribuido a la
formacion de una fase dura BCC y la fuerza del enlace entre Al y los otros elementos
[**]. Esto sugiere que, ademas de visualizar las propiedades de un elemento de
manera individual, debe considerarse la interaccion entre los componentes de la

aleacion.
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Las propiedades de las HEAs pueden ser diferentes de cualquiera de los elementos
constituyentes. Por ejemplo, el médulo de Young (E) puede estar disperso en un
amplio rango, como se muestra en la Figura 2, la cual muestra la relacion de la
resistencia especifica (Resp) de los materiales con respecto a E [*]. El tipo de
estructura es el factor dominante para controlar la resistencia o dureza de las HEAs.
Aquellas con estructura BCC generalmente tienen E muy alto y plasticidad limitada,
mientras las que tienen estructura FCC tienen E bajo y gran plasticidad [*°]. La
formacion de fases FCC y BCC puede darse por la adicién de elementos que son
estabilizadores de las mismas. Para FCC se tiene que la adicion de Ni, Mn, Cu, C, N
puede estabilizar esta fase, mientras que para BCC el Cr, Mo, Siy Nb [*2].
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Figura 2. Limite el&stico especifico vs mddulo de Young: HEAs comparadas con otros
materiales y aleaciones donde se observa su amplia resistencia y rango de mddulos. Gréfica
adaptada de [34].

2.1.1 Otras consideraciones atomar en cuenta en las aleaciones de alta
entropia
Las HEAs no siguen la regla de las fases de Gibbs. Suponiendo que tenemos una

aleacion convencional a presién constante en equilibrio, con F grados de libertad y 6
componentes (C), se esperaria tener maximo 7 fases (P) de acuerdoconP=C + 1 -
F. Pero en HEAs esto no ocurre, porque la alta entropia de las aleaciones expande
los limites de solubilidad entre elementos, lo que ocasiona que se puedan estabilizar

en una sola fase (solucion sélida).

En las HEAs se establecen relaciones empiricas basadas en las propiedades
atomicas de los elementos principales y su mezclado, tales como ASnix, AHmix, la
diferencia en electronegatividad (Ay), la diferencia en tamafios atdbmicos (or) y la

concentracion de electrones de valencia (VEC), las cuales pueden servir de guia
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para la obtencién de estos sistemas [*]. La competencia entre los parametros ASnmix
y AHnmix, esta expresada por el factor Q, definido como Q = TnASwi/|AHmix| [2%°]. Si Q
= 1 la aleacidn esta en un estado limite o critico para formar soluciones sdélidas, si Q
> 1 se forman soluciones soélidas, si Q < 1 habra formacién de compuestos
intermetalicos o segregacion de fases de un solo elemento. Las reglas que se siguen
para formar aleaciones convencionales son las de Hume-Rothery, las cuales
establecen ciertos criterios como la diferencia de tamafio atémico < 15%,
electronegatividad similar, mismos estados de oxidacibn y misma estructura
cristalina. Generalmente, se observa una SS cuando los dos elementos (o
compuestos) son de la misma familia en la tabla periddica, es decir, de la misma
columna. En el caso de la aleacion FCC CoCrCuFeNi, donde individualmente el Cry
Fe presentan fase BCC, Co una HCP, y el Cu y Ni, FCC, a pesar de que el Cr
presenta una electronegatividad mucho menor que el resto de los demas elementos,
lo que lleva a que muy pocos elementos sean solubles en Cr, se forma una solucién
sélida FCC [*¢]. Ademas, empiricamente se ha encontrado que para obtener HEAs
se requiere que ASmix> 13.38 J/molK, con diferencia de radio atémico (6r) < 6.3% y -
10 kJ/molK < AHmix < 5 - 10 kJ/molK [**26], La Figura 3 muestra algunos parametros

mencionados y su relacién en la formacion de fases.
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Figura 3. Correlaciones empiricas para separar las regiones de fase SS, IM, (SS + IM) y fase
amorfa (AM) usando a) r vs. AHmix Yy b) ér vs Q. Ambas correlaciones separan SSy AM, pero IM
y (SS + IM) se superponen en dos regiones en a) y SS + IM se superpone en b). El recocido
(annealing) reduce la extension de laregién SS, como se muestra en a). Gréfica adaptada de

[*2°].
La VEC puede establecer un criterio para determinar la estructura cristalina en las
HEAs [*"38]. Este parametro puede ser calculado como VEC = ¥, C;VEC;, donde C;
es la concentracion de cada elemento y VEC; es la concentracion de electrones de
valencia de cada elemento individual. En la Figura 4 puede observarse que para
obtener estructuras BCC, VEC < 6.8 y para FCC, VEC > 8.
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Figura 4. Concentracion de electrones de valencia (VEC) de diferentes sistemas y los intervalos
de formacidén de fases BBC y FCC [34].

Por todo esto, se ha acufado el término de aleaciones de multi-elementos
principales (MPEA, por sus siglas en inglés), el cual contempla diferentes rangos de
composiciones sin tener implicaciones en cuanto a la magnitud de la entropia y

entalpia o de los tipos y cantidad de fases presentes.

2.2 Nitruros de alta entropia (HEAN)
Los metales de transicion de los grupos 4 y 5, cuya estructura electrénica presenta

una capa con orbitales d parcialmente ocupados, son altamente reactivos y
facilmente pueden combinarse con el nitrégeno, el cual es uno de los elementos mas
electronegativos solo por detras del oxigeno y el flior. Se pueden formar nitruros
intersticiales debido a que las diferencias de tamafio atébmico y electronegatividad
entre los metales y el nitrégeno son relativamente grandes, y los atomos de N se
pueden acomodar facilmente en los intersticios de la red cristalina del metal, como
ocurre en el Ti-N. Sin embargo, si la diferencia de tamafio entre el nitrégeno y el
metal es pequeia se forman nitruros covalentes, por ejemplo, el Al-N con fase B4.
En la Figura 5 se observan los elementos que forman nitruros intersticiales y
covalentes correspondientes a los grupos 4 y 5, y 13 y 14, respectivamente. Los
elementos de estos grupos son considerados fuertes formadores de nitruros y
presentan una estructura tipica tipo NaCl (B1). En alguno de ellos, como el Al, la
estructura tipica es wurtzita (B4), pero bajo ciertas condiciones se puede formar una
estructura B1. La dureza de estos materiales puede tener una contribucion del grado
de covalencia que presentan estos sistemas. Estas caracteristicas de enlace

(mezcla de enlaces, ya que no presentan solo un tipo) contribuyen a obtener
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propiedades mecanicas superiores, dando también mayor resistencia al desgaste
[*6]. A medida que la fuerza del enlace de los nitruros disminuye hacia la derecha de
la tabla periodica entre los metales de transicion, la entalpia de formacion (AH}’) para
obtener nitruros tipo B1 se hace menos exotérmica, debido al llenado de estados
electronicos anti-enlace a medida que VEC incrementa hacia la derecha [*°]. Esto
ocasiona que se formen estructuras mas complejas con diferente estequiometria.
Por ejemplo, el Fe-N (4H; = —-47 kJ/mol) es menos estable que el Ti-N (4Hf = -338
kJ/mol) y formaria diferentes compuestos con diferente estequiometria (FeNy). Si nos
movemos mas a la derecha, encontramos que el Cu-N es metaestable con una

entalpia totalmente endotérmica (AH? = 71 kJ/mol) [*9].

Sepe 1 Metales de transcién p-elementos 18
Periodo 1
2 13 14 15 16 17
2 Fuertes Débiles No Enlace covalente | c PN
formadores de nitruros al nitrégeno
? 3 4 5 6 7 8 9 0 1 122 | Al Si

Ti \'} Cr | Mn| Fe | Co | Ni [BCH

5 Y | Zr | Nb | Mo Ru

6 Hf | Ta

Figura 5. Tabla periodica que indica aquellos elementos que son fuertes, débiles o no-
formadores de nitruros. Imagen adaptada de [*°].

Los HEANs se pueden ver como una mezcla de nitruros binarios, debido a que la
mayoria de los nitruros binarios tradicionales como el Ti-N, Cr-N, Ta-N, Hf-N, Zr-N y
Nb-N tienen estructura B1 con constantes de red similares. Por ejemplo, estos
nitruros pueden formar el sistema (Ti, Cr, Ta, Hf, Zr, Nb)soNso con estructura B1. La
dureza de los recubrimientos de HEANs también depende del nimero de elementos
formadores de nitruro que contenga (fuertes formadores). Entre los elementos
fuertes formadores de nitruros reportados en la literatura se encuentra el Al, Si, Ti,
Cr, Ta, Hf, Zr, Nb, principalmente [*°]. La baja dureza obtenida en sistemas como
(FeCoNICrCuAIMn)N, (FeCoNiCrCuAI2)N y (SINICrTIAl)N probablemente se deba
parcialmente a la inclusién de elementos débiles o no-formadores de nitruros [*°].
También, hay una gran cantidad de elementos que son débiles formadores de
nitruros como el Co, Cu, Fe, Ni y Mn, incluso en forma de peliculas y recubrimientos
de HEAN, ya que les es dificil combinarse con el N y se inclinan a formar fases

metalicas que perturban la red.
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Diferentes métodos se han reportado para estudiar depésitos de peliculas de HEAN
como Sputtering, rociado térmico, laser cladding, etc. [*4?4%]. Particularmente
Sputtering, permite controlar diferentes pardmetros que nos llevan a optimizar
propiedades de interés. Uno de los parametros méas estudiados es el contenido de
N. Por ejemplo, el sistema (AICrMoTaTiZr)Nx fue depositado por magnetron
Sputtering y se investigo el efecto de la relacién RNz (N2/N2+Ar). Se encontrd que un
RN, = 40% ofrecié la mas alta H de 40.2 GPa (Figura 6), alcanzando el grado de
sUper dureza (= 40 GPa) [*]]. Los principales mecanismos de endurecimiento se
atribuyeron al tamafio de grano (escala nanométrica), lo que incrementa la densidad
de fronteras de grano, y a un endurecimiento por solucién soélida, impidiendo el
movimiento de dislocaciones [*]]. En resumen, este alto valor de dureza fue atribuida
a una contribucién total de los elementos formadores de nitruros, endurecimiento por

tamafio de grano y por solucién sélida.
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Figura 6. Relacién de H y E del sistema (AICrMoTaTiZr)Nx en funcidn de la variacion del flujo de
nitrégeno, RN2. Grafica adaptada de [*%].

La Figura 7 muestra un panorama amplio sobre la relacion que existe entre las

propiedades mecanicas y los elementos formadores y débiles formadores de nitruros

[l
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Figura 7. Comparacion de Hy E de nitruros binarios, ternarios y HEAs compuestos de
elementos formadores y no formadores de nitruros. Gréafica adaptada de [®].

La resistencia al desgaste y propiedades tribolégicas en general de estos
recubrimientos puede estar correlacionada con sus altas propiedades mecanicas.
Diferentes relaciones empiricas y modelos se han considerado tomado en cuenta H
y E [*,%%] . Tal es el caso de la relacion H/E y H¥/E? que indican la resistencia al
desgaste y a la deformacion plastica, respectivamente. Ademas, de estos modelos la
relacion de 1/E’H, se ha correlacionado con la resistencia al agrietamiento [*°]. Sin
embargo, usar de manera generalizada estos parametros y correlacionarlos de
manera directa puede ser cuestionable cuando no se tiene la suficiente justificacion
en cuanto a sus limitaciones. Aunque de manera conjunta, se ha reportado que altos
valores de H, E, H/E, and H*/E? implica que los sistemas recubrimiento/substrato son
mas capaces de resistir a la deformacion plastica, dafio por agrietamiento y
desprendimiento severo durante pruebas de rayado, por ejemplo [*]. Esto implica
gue un alto valor de H contribuye a la resistencia a la deformacion plastica y un

relativo valor bajo de E ayuda a distribuir o disipar la carga aplicada.

Dentro de las pruebas triboldgicas, la inclusion de elementos como Mo y W puede
reducir el coeficiente de friccion (CoF) y velocidad de desgaste, ya que el MoOs, por

ejemplo, actia como un lubricante [*].

2.3 Consideraciones para la seleccion de los elementos

constituyentes de los recubrimientos de Ti-Al-Zr-Mo-N
Basicamente, un recubrimiento ideal para herramientas de corte y perforacion debe

presentar elevada H, resistencia al desgaste y ser quimica y térmicamente estable.

Algunos de estos parametros pueden observarse en la Tabla 2. Estos valores se
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obtuvieron de la empresa Advanced Coating Service (ACS, por sus siglas en inglés).
Podemos darnos cuenta de que los nitruros ternarios (pseudo-binarios) mejoran
considerablemente su dureza, pero sus temperaturas de servicio no varian tanto.
Estos datos son parametros de guia para comparar nuestro sistema HEAN y en
términos generales poder determinar si es competitivo con los recubrimientos
comerciales. Es importante destacar que comercialmente, la gran mayoria de estos
recubrimientos se obtienen a través de arco catédico o con magnetron Sputtering

utilizando polarizacion negativa en el substrato.

Tabla 2. Parametros de recubrimientos de nitruros comerciales de ACS.

- H Th Tserv
Recubrimiento Color CoF o

(GPa) (Hm) (<)

Ti-N Dorado 26 1-7 0.40 550

Ti-C-N Azul-Gris 38 1-4 0.25 400
. Violeta-

Ti-Al-N Negro 36 1-4 0.50 700

Al-Ti-N Negro 32 1-4 0.60 850

Cr-N Plateado 20 1-7 0.50 700
Blanco-

Zr-N Dorado 22 1-4 0.40 550

Dentro de los sistemas multi-elementales, particularmente dentro del area de
herramientas de corte y perforacion, ademas del desempefio mecanico, se busca
impactar en aspectos tribol6gicos como la resistencia al desgaste y el coeficiente de
friccibn. Estas propiedades pueden ser brindadas mediante la incorporacion del
molibdeno (Mo) [##8]. El alto potencial i6nico de los éxidos formados por este metal,
influye en el caracter de auto lubricacién, debido a que presentan cationes altamente
apantallados por los aniones de oxigeno y son generalmente blandos, por lo tanto,
se deslizan o cortan con bastante facilidad proporcionando baja friccibn a
temperaturas elevadas. En la Figura 8 se observa una relacion entre el potencial
ionico (¢ = Z/r) del 6xido (donde Z es la carga cationica y r es el radio del cation) y el
CoF. Se puede notar que los 6xidos con potenciales i6Gnicos mas bajos (como Al;O3,

Fe-Os y MgO) son mas dificiles de cortar [+].
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Figura 8. Relacién entre potencial idnico y coeficiente de friccion de diferentes 6xidos. Gréfica
adaptada de [*9].

Por otra parte, algunos 6xidos poseen “planos de corte facil”’. La reduccion parcial
de ciertos 6xidos de metales de transicién, como MoQO3, conduce a la formacién de
defectos de planos extendidos o de planos de corte en lugar de defectos puntuales.
Tienen una resistencia al corte relativamente baja en ciertas orientaciones de red de
su estructura cristalina debido a la falta de un plano de atomos de oxigeno llamado
plano de corte cristalografico (CS) [*°]. Los 6xidos metalicos con planos CS en su red
tienen el potencial de reducir la friccibn y son denominados fases de Magnéli. Los
oxidos de molibdeno estan compuestos por un complejo marco estructural de
octaedros de MoOs (Figura 9a) regulares y tetraedros de MoO, [*!], en donde una
deficiencia de oxigeno introduce un reordenamiento estructural considerable. Estos
cambios incluyen a los CS, los cuales eliminan estos defectos puntuales ya que,
durante su formacion van “consumiendo” o eliminando a los planos con vacancias (a
consecuencia de la deficiencia de oxigeno) [°>°%]. A continuacién, se ejemplifica la
formacion de CS producto de la eliminacién de vacantes anidénicas como parte de la

reconstruccion local del cristal.
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Figura 9. Formacion de planos de corte en 6xidos sub estequiométricos. a) Octaedros de MoOs
con unab) disposicion infinita tipo ReOs. Disposicién infinita de MoOs unidos mediante sus
bordes a causa de la pérdida de oxigeno y c¢-d) formando planos CS a diferentes orientaciones
para eliminar vacancias. Tal es el caso ejemplificado de e-f) MogOz2s.

En la Figura 9b puede observarse (ejemplificado con un tablero de ajedrez) una
estructura tipo ReOs; compuesta por una disposicion tridimensional infinita de
octaedros MoOs (Figura 9a), unidos entre si por la comparticion de esquinas. Una
pérdida de oxigeno de esta estructura cambia la conectividad de esquinas
compartidas de las unidades octaédricas. A lo largo de los planos CS definidos, los
octaedros comparten bordes (Figura 9c y 9d) en lugar de compartir vértices como en
la estructura principal. Los defectos extendidos resultantes son los planos CS, que a
concentraciones de defectos muy altas se alinean a lo largo de (001) y a una
deficiencia de aniones relativamente baja se alinean a lo largo de (102), como se
muestra en los paneles ¢ y d de la Figura 9, respectivamente. Por ejemplo, el MogO23
(Figura 9f) esta formado por planos CS periédicos inducidos a lo largo del plano
(102) de una matriz de tipo ReOs (Figura 9e). Todo esto resulta en que el CoF de
determinado sistema que presente estos Oxidos sub estequiométricos o fases de
Magnéli, sea reducido. Esto es la principal ventaja que ofrece la incorporacién de Mo

dentro del sistema a estudiar.

Si queremos mejorar las propiedades no solo contra la oxidacion sino también contra
la corrosion, especialmente corrosion localizada como las picaduras, agregar
elementos como Al y Cr es fundamental. Si queremos ofrecer buenas propiedades
térmicas y de resistencia a la oxidacion a alta temperatura, lo cual es fundamental
también en herramientas de corte para que no ocurra un cambio de fase cuando

esta se caliente y el material empiece a deteriorarse y desprenderse; elementos
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considerados en sistemas refractarios como el Hf, Zr, Mo, Nb, Ta y W ofrecen estas
propiedades. Esto se da por la formacién de especies protectoras en la superficie a
alta temperatura. La reactividad del oxigeno con estos elementos depende de la
estructura electronica de los metales de transicion. Estudios teoricos sobre el
sistema Mo-W-Ta-Ti-Zr demuestran que debido a que el Zr y el Ti tienen 5 orbitales
d sin llenar (2 de ellos parcialmente llenos) comparado con el Mo, Ta y W, se
ocasiona que se forme preferencialmente un enlace covalente fuerte entre el
oxigeno y estos dos elementos, llevando a la formacién de 6xidos mas estables [*].
El Mo, por ejemplo, tiene todos los orbitales 4d parcialmente llenos, siendo
energéticamente estable comparado con los otros elementos. En la Figura 10 se
puede comprobar que debido a la baja electronegatividad y energia de ionizacion
(sigue la misma tendencia que la electronegatividad, debido a que la carga nuclear
efectiva (Zer) aumenta conforme incrementa en el nUmero atdomico), la reactividad de
Zr es muy grande. Se ha observado que en el Zr-N, el buen comportamiento contra
la corrosion se atribuye a la formacion de capas superficiales de ZrNxOy y ZrO,. La

gran estabilidad de estos compuestos se atribuye a sus energias de enlace [*].
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Figura 10. Tabla periédica indicando la tendencia de las propiedades de los elementos de
transicion.

La electronegatividad mayor del oxigeno con respecto al nitrégeno, puede ser
también la causa de una alta reactividad con el Zr (también con otros elementos de
transicion), es decir, que el oxigeno substituya al N dentro de la red Z-N y que las
energias de formacion de estos Oxidos sean muy exotérmicas y estables contra
medios agresivos y altas temperaturas. En general, las entalpias de formacion de

oxidos, son mas exotérmicas que la de los nitruros [**]. Podemos observar que la
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estabilidad de estos 6xidos formados por metales de transicién (MT) y el caracter
protector anticorrosivo que pueden ofrecer, depende de la estructura electrénica y
tendencias generales de los MT dentro de la tabla periddica, por lo que son opciones

importantes no solo en los recubrimientos tradicionales, sino también de HEANS.

Durante aplicaciones industriales severas que alcanzan o superan las temperaturas
de trabajo de 1000 °C, o para aumentar la vida Util de estos recubrimientos, se
necesita una mayor optimizacion de la resistencia a la oxidacion y la estabilidad
térmica en general. Particularmente, la mejora en la estabilidad térmica se ha podido
lograr mediante la incorporacién de atomos grandes (de manera sustitucional) (p. €j.,
Nb, Ta e Y) en Ti-Al-N, ya que retardan de manera efectiva los procesos
impulsados por difusiéon (descomposicion espinodal) que dan como resultado una
mayor estabilidad térmica [>"8]. Pero de igual manera, el Zr ha mostrado de manera
efectiva, lograr estabilidad térmica al incorporarse en sistemas Ti—Al-N [**].

2.4 Sputtering
Los métodos PVD tales como Sputtering consisten en arrancar atomos de un blanco

(target) sdlido (hecho parcialmente o en su totalidad del material que constituira el
recubrimiento) a través de la transferencia de momento y energia brindada por el
impacto de iones de Ar. El equipo tipico de Sputtering (Figura 11) consiste en una
camara evacuada hasta muy baja presiéon (alto vacio). El blanco esta conectado a
una fuente de poder (de corriente directa, DC, o radio frecuencia, RF, por sus siglas
en inglés) de tal manera que se convierte en un catodo (polarizacién negativa) con

respecto del resto de las partes metdlicas de la camara.

Al Q= N

Fuente
Fuente
de poder
de poder DC
DC
Argon ionizado 1 >
; Sistema de Vacio

) Portasubstrato con sistema de

Atomo expulsado . calentamiento y rotacion

Figura 11. Diagrama de Sputtering que indica un proceso tipico de depésito de peliculas
delgadas o recubrimientos.
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Una vez alcanzado un alto vacio del orden de entre 10° y 107 Torr (para minimizar
la contaminacién por atmosfera residual y aumentar el camino libre medio de las
particulas que participan en el proceso), se alimenta el gas de trabajo (generalmente
Ar) para promover la formacidén de un plasma. Los electrones que hay dentro de la
camara como resultado de procesos naturales (rayos césmicos) de ionizacion del Ar,
son acelerados por el campo eléctrico originado al aplicar el voltaje (Figura 12a),
generando una cascada de colisiones que aumenta el grado de ionizacién del Ar
hasta alcanzar el estado de plasma. Los iones de Ar son atraidos y acelerados hacia
el blanco polarizado negativamente, impactando sobre él y arrancandole atomos que
posteriormente se depositan sobre el substrato para formar el recubrimiento. La
magnitud del desprendimiento de &atomos del blanco depende de la cantidad y
energia de los Ar* para impactar al blanco. La diferencia en energia entre los
electrones y el resto de los componentes del plasma, hace que este tipo de plasmas
utilizados en Sputtering sean considerados frios y que no estan en equilibrio

termodinamico (Figura 12b).
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Figura 12. a) Proceso de ionizacidn de Ar para la formacion del plasmay b) diferencia de
temperatura entre el gas y los electrones, lo que origina que el plasma no esté en equilibrio.

Para mantener el plasma estable en sistemas de magnetron Sputtering
convencionales, se requiere mantener la descarga DC o RF a una presion en un
intervalo de entre 1 y 10 mTorr [*°]. El magnetron estad constituido por imanes
colocados detras del catodo que sostiene al blanco, lo que ha mejorado la eficiencia
en sintesis de peliculas delgadas debido al aumento de la densidad del plasma
provocado por los electrones secundarios que quedan confinados cerca del blanco
por efecto de las lineas de campo magnético [*°]. El fundamento basicamente es el
siguiente: durante el bombardeo de iones hacia el blanco, se producen electrones

secundarios que responden a la presencia del campo magnético obedeciendo la
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ecuacion de la fuerza de Lorentz [%Y], que define la trayectoria de los electrones en
una Orbita de deriva en espiral (drift motion) cerca del blanco, aumentando
sustancialmente la probabilidad de ionizacion del Ar en esa zona. En la Figura 13 se
observa como el “drift motion” estd localizado en la zona del blanco donde
predominan las lineas de campo magnético, lo que ocasiona que se forme una zona
preferencial de erosiéon en forma de pista de carreras de autos (“race track”) [¢?]. En
la Figura 13 se observa el blanco de Ti utilizado en esta investigacion, donde es

evidente la formacion del “race track”.
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Figura 13. Esquema del movimiento de los electrones que confinan al plasma, marcando un
“race track” o sitio preferencial de pulverizacion. Se observa el “race track” en un blanco de Ti
(color dorado por reaccion con N en la superficie).

Con este método se pueden controlar diferentes parametros como presion,
temperatura, potencia, flujo de gas de trabajo (Ar) y de gas reactivo (N>), etc., para
optimizar caracteristicas especificas de interés en los recubrimientos. Ademas,
debido al efecto de enfriamiento rapido que sufre el vapor de atomos llegando a la
superficie del substrato, la obtencién de soluciones sélidas o fases amorfas pueden
ocurrir de manera directa a través de la manipulacién de los parametros de depésito
como la temperatura del substrato, mientras que los compuestos intermetalicos son
mas dificiles de crear debido a que se inhibe la difusion elemental y nucleacién de
estos compuestos, precisamente por ese efecto de enfriamiento a velocidades muy
altas. Esto es muy importante para las HEASs, el enfriamiento rapido, ademas, puede
restringir la difusion de elementos y contener la nucleacion y crecimiento de
intermetalicos. Debido a esto, ha sido posible obtener una sola fase tanto en HEAs

como en HEANs. Es importante mencionar que el depdsito de estos sistemas
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también puede darse a temperaturas elevadas de substrato, por lo general de entre
100 y 500 °C.
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3. Objetivo General

Desarrollar recubrimientos multi-elementales de alta entropia del sistema Ti-Al-Zr-

Mo-N mediante Sputtering para aplicaciones en herramienta de corte y perforacion.

3.1 Objetivos particulares

Desarrollar un sistema de referencia Ti-Al-N mediante Sputtering para
sentar las bases para el desarrollo del sistema multi-elemental de alta
entropia.

Evaluar propiedades tribo-mecanicas y anticorrosivas del sistema
pseudo-binario Ti-Al-N.

Correlacionar la estructura cristalina, la composicion elemental y la
morfologia de los recubrimientos con las propiedades tribo-mecénicas y
anticorrosivas obtenidas del Ti-Al-N.

Introducir Mo al sistema de referencia Ti-Al-N mediante co-Sputtering
para obtener un recubrimiento pseudo-ternario de Ti-Al-Mo-N.

Evaluar propiedades tribo-mecanicas y anticorrosivas del sistema
pseudo-ternario Ti-Al-Mo-N.

Correlacionar la estructura cristalina, la composicion elemental y la
morfologia de los recubrimientos con las propiedades tribo-mecanicas y
anticorrosivas obtenidas del sistema pseudo-ternario Ti-Al-Mo-N.
Incorporar Zr al sistema Ti-Al-Mo-N mediante co-Sputtering para llegar al
sistema multi-elemental de alta entropia Ti-Al-Zr-Mo-N.

Evaluar propiedades tribo-mecanicas, anticorrosivas y de resistencia a la
oxidacion del sistema Ti-Al-Zr-Mo-N.

Correlacionar la estructura cristalina, la composicion elemental y la
morfologia de los recubrimientos con las propiedades tribo-mecanicas y

anticorrosivas obtenidas del sistema pseudo-cuaternario Ti-Al-Zr-Mo-N.
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4. Hipotesis

Con un recubrimiento de un nitruro de cuatro metales de transicion podremos
obtener un sistema multi-elemental de alta entropia. Esto sugiere obtener una
composicion equivalente de los cuatro metales mediante depdsitos por Sputtering
siguiendo la metodologia propuesta que se basa principalmente en la variacion de la
potencia de depdsito, el flujo de gas reactivo, la temperatura del substrato y la
composicion quimica de los blancos. Durante el depdsito de recubrimientos del
sistema pseudo-cuaternario Ti-Al-Zr-Mo-N, se lograré estabilizar un sistema de alta
entropia sin la formacion de intermetdlicos o fases secundarias, con propiedades
mecanicas, triboldgicas y anticorrosivas que lo hagan un potencial candidato para
aplicaciones en herramientas de corte y perforacion.
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5. Procedimiento experimental
Este proyecto se divide en el desarrollo de tres sistemas correlacionados. El primero,

Ti-Al-N, dado que es un sistema ampliamente estudiado con aplicaciones
industriales probadas, sirvi6 de referencia para conocer los detalles del depdsito
mediante Sputtering y co-Sputtering reactivos y profundizar en la caracterizacion de
las propiedades que definen su calidad. Durante el desarrollo del segundo sistema,
Ti-Al-Mo-N, se refleja la curva de aprendizaje y el abordaje de las dificultades que
implica el aumento de la complejidad experimental por agregar Mo, principalmente,
lo relacionado con la temperatura de deposito y la adherencia de los recubrimientos.
Por ultimo, el sistema Ti-Al-Zr-Mo-N, objetivo central del este proyecto, fue
sintetizado gracias a que el desarrollo de los sistemas previos nos dio un panorama
amplio de las condiciones de trabajo y la ruta para determinar los parametros que
nos permitieron obtener los recubrimientos que de otra manera hubiera sido mucho
mas complicado. En la Tabla 3 se muestra un resumen de los substratos y las

caracterizaciones usados para estudiar cada sistema.

Tabla 3. Resumen de substratos y caracterizaciones usados en los tres sistemas explorados.

Composicion Estructura Caracterizacién Prueba de Electro-

Sistema y seccion Espesor . ) P L . Substrato
cristalina mecéanica Adhesion quimica
transversal
X . ” OCPy Vidrio, Si, acero
Ti-Al-N SEM-EDS SEM Rayos X Nanoindentacion ElS, PP ferritico
. SEMy . L Scratch OCP, EIS Vidrio, Si, acero
Ti-Al-Mo-N SEM-EDS AEM Rayos X Nanoindentacion test y PP D2
. SEMy . L Scratch OCP, EIS Vidrio, Si, acero
Ti-Al-Zr-Mo-N SEM-EDS AEM Rayos X Nanoindentacion test y PP D2,

5.1 Preparacion de substratos
Los materiales usados como substratos para la evaluacién del desempefio tribo-

mecanico y anticorrosivo de los recubrimientos desarrollados es un acero ferritico en
el caso del sistema Ti-Al-N y un acero D2 grado herramienta para los sistemas Ti-Al-
Mo-N vy Ti-Al-Zr-Mo-N. Para su preparacion, se lijaron con papel abrasivo de SiC
(grados 180 — 240 — 320 — 400 — 600 y 800) y se pulieron dejando una superficie con
acabado tipo espejo (usando pasta de diamante con tamafio de particula de 6, 3y 1
pm). Esto, para minimizar la rugosidad superficial (lo mas plana posible) para evitar
generar efectos de sombreado (depésitos preferentemente en las crestas y no en los
valles, creando porosidades) que dan como resultado un espesor de pelicula no
uniforme y una morfologia variable [*°]. Antes del depésito, los substratos se
sometieron a bafios ultrasonicos con acetona, etanol e isopropanol, durante 10 min

en cada solvente [6364],

Para la instancia de exploracion de la sintesis de los recubrimientos, antes de pasar

a las pruebas de desempefio (con substratos de acero), los depdésitos se realizaron
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sobre silicio para andlisis de seccion transversal y composicion, y sobre vidrio para
analisis estructural. Tanto el Si como vidrio fueron limpiados con acetona, etanol e
isopropanol, para que la superficie quede libre de contaminantes organicos o polvo,
lo cuales pueden comprometer la adherencia provocando la facil delaminacion del
recubrimiento. La aproximacion de usar diferentes substratos para caracterizaciones
especificas es bastante comun en la literatura de recubrimientos sintetizados por
procesos PVD ['3224365-69] " debido a que las condiciones de crecimiento estan
influenciadas por la energia con la que los atomos alcanzan al substrato, que a su
vez depende no solo de la naturaleza y temperatura del substrato, sino también del
camino libre medio, la presion, los flujos de gas, la distancia entre el blanco y el
substrato, etc., tal y como lo describe Andre Anders, et al. [77].

5.2 Caracterizacion de microestructura, composicion y morfologia
Los patrones de difraccion de rayos X (XRD, por sus siglas en inglés) de los

recubrimientos se obtuvieron con un difractbmetro Panalytical Empyrean usando
radiacion Cuk« (A=1.5406 A) operado a 45 kV y 40 mA. La orientacion preferencial
fue determinada usando la configuracién Bragg-Brentano (6—26) con un barrido
desde 20° hasta 80°. El tamafio de paso fue de 0.017°. Para el andlisis profundo de
los patrones de XRD se usoé el software HighScore (Plus) Version 5.2.0, que nos

ayudé a realizar indizaciones, calcular tamafios de cristal y parAmetros de red.

La seccion transversal se analiz6 mediante un microscopio electronico de barrido
(SEM, por siglas en inglés) Nova NanoSEM 200, aplicando un voltaje de aceleracion
de 15 kV. La composicibn de los recubrimientos se cuantific6 mediante
espectroscopia dispersiva de rayos X (EDS, por siglas en inglés) con un instrumento
Jeol JISM-6010PLUS/LA.

5.3 Medicién de espesores
Con un microscopio de fuerza atomica (AFM, por sus siglas en inglés) Asylum

Research de Oxford Instrument modelo MFP-3D se realizaron mediciones de
espesores en modo AC en aire, en recubrimientos depositados sobre vidrio. La
medicion se llevé a cabo en un area de 80 x 80 um? sobre un escalén definido antes
del depdsito, el cual se realizé mediante un rayado simple con un marcador de tinta
base solvente, el cual posteriormente fue removido con isopropanol. Una vez
realizado este proceso, se calculo la tasa de deposito dividiendo el espesor entre los
15 min de duracion del experimento. Es importante destacar que el espesor se

corrobord con en el andlisis de la seccion transversal mediante SEM.
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Después de conocer la tasa de depdésito, se depositaron los nitruros sobre acero con
un espesor de ~ 1 um para las pruebas de desempefio que incluyen la
caracterizaciébn mecénica, las pruebas de corrosién y las de adhesién. Se corroboré
el espesor del recubrimiento con un microscopio 6ptico marca Olympus Cx23. Para
observar esto, primero se realiz6 un lijado y pulido de seccidén transversal (usando
las mismas condiciones que el lijado y pulido superficial), para posteriormente
embeber en baquelita, dejando expuesta Unicamente la seccion transversal a

observarse en el microscopio Optico (ver material suplementario S1).

5.4 Produccion de peliculas delgadas mediante Sputtering.
Para depositar las peliculas de cada uno de los nitruros estudiados se empleé el

sistema magnetron Sputtering marca Torr International, modelo MSS-2G2-RF2-DC2,
el cual cuenta con dos cafiones (Figura 11). Todos los sistemas, desde el de
referencia Ti-Al-N, pasando por Ti-Al-Mo-N, hasta el sistema Ti-Al-Zr-Mo-N, se
hicieron mediante co-Sputtering reactivo. Es decir, en el cafidn 1 se coloc6 un blanco
(target) de Tiy en el cafion 2 uno de Al para el sistema Ti-Al-N, usando fuentes RF
en cada cafién. Para el sistema Ti-Al-Mo-N, se mont6 un target aleado TigsAlos en el
cafidén 1y en el cafién 2 uno de Mo, usando fuentes DC en ambos cafiones. Para el
sistema Ti-Al-Mo-Zr-N, en el cafiédn 1 y 2 fueron montados un target aleado de
TiossAlo3sZross y uno de Mo, respectivamente, usando fuentes DC en ambos
cafiones. En todos los casos, los targets fueron de 2 pulgadas de diametro, siendo
Unicamente el target de Ti y TiossAlossZross de 1/4 de pulgada de espesor, y el
TiosAlosy Mo de 1/8 de pulgada.

Las condiciones de depdsito para el sistema Ti-Al-N se observan en la Tabla 4. Lo
resaltado en verde corresponde a la variable independiente y los demas parametros

se mantuvieron constantes.

Tabla 4. Parametros de depésito del sistema Ti-Al-N

Condiciones Ti-Al-N
Potencia Ti (W) 120
RN2 (%) 3.8
Flujo Ar (sccm) 25
Flujo N2 (sccm) 1
Distancia blanco-substrato (cm) 5
Presion de trabajo (Torr) 5x10-3
Temperatura de depésito (°C) 200

Las condiciones del sistema Ti-Al-Mo-N se observan en la Tabla 5.
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Tabla 5. Parametros de depdsito del sistema Ti-Al-Mo-N

Condiciones Ti-Al-Mo-N
Potencia Tio.sAlo.s (W) 100
RNz (%) 10
Flujo Ar (sccm) 23.4
Flujo N2 (sccm) 2.6
Distancia blanco-substrato (cm) 5
Presioén de trabajo (Torr) 6x103
Temperatura de depésito (°C) 350

Las condiciones del sistema Ti-Al-Zr-Mo-N se observan en la Tabla 6.

Tabla 6. Parametros de depdésito del sistema Ti-Al-Zr-Mo-N

Condiciones Ti-Al-Zr-N Ti-Al-Zr-Mo-N

Potencia Tio.33Alo.33Zr0.33 (W) 100 100
RNz (%) 10 10

Flujo Ar (sccm) 23.4 23.4

Flujo N2 (sccm) 2.6 2.6
Distancia blanco-substrato (cm) 5 5

Presién de trabajo (Torr) 6x10-3 6x10-3
Temperatura de depésito (°C) 450 450

5.5 Caracterizacion mecéanicay triboldgica
La dureza (H) y médulo de Young (E) se obtuvieron mediante nanoindentacion en el

sistema Triboindenter Tl 950 marca Hysitron, usando un indentador con punta tipo
Berkovich de diamante. Se realizaron al menos 12 nanoindentaciones por cada
carga aplicada procurando no sobrepasar el 10% del espesor de la pelicula, con la
finalidad de disminuir el efecto del substrato ["}]. Esto aplic6 para los tres sistemas.
Particularmente, en el caso del sistema Ti-Al-N debido a que los espesores fueron <
1 um y por la complejidad que representa caracterizar las propiedades mecéanicas
con estas dimensiones, en colaboracion con el M. en C. José Raul Pérez, estudiante
del programa de Doctorado en Ciencia de Materiales de CIMAYV, se desarrollé una
metodologia que permitié determinar propiedades mecéanicas confiables en este tipo

de sistemas [?].

Las pruebas de adhesién se realizaron con el microindentador Bruker modelo UMT3
utilizando una punta de diamante tipo Rockwell C con radio de 200 um, una longitud
de rayado (scratch) de 5 mm y con una velocidad de desplazamiento de 5 mm/min.
Para el sistema Ti-Al-Mo-N (con capa unién de Ti-Al-N de aprox. 100 nm para
mejorar la adhesién) se aplicé un rango de carga progresiva de 0.25 a 22 N. La tasa
de carga fue de 22 N/min. Para el caso del sistema Ti-Al-Zr-Mo-N (con capa unién
de Ti-Al-Zr-N de aprox. 100 nm para mejorar la adhesién) la carga progresiva

aplicada fue de 1 a 30 N. La tasa de carga fue de 30 N/min ["3].
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5.6 Caracterizacion electroquimica
Las caracterizaciones electroquimicas para todos los sistemas se realizaron en un

potenciostato Parstat 4000A. Se realizaron mediciones de potencial a circuito abierto
(OCP, por sus siglas en inglés) durante 4200 s para la estabilizacion de cada
sistema. Las curvas de polarizacion potenciodinamica (PP, por sus siglas en inglés)
se hicieron desde -0.25 Vagagcr (KCI saturado) vs OCP hasta +0.25 Vagager (KCI
saturado) vs OCP con una velocidad de barrido de 0.1663 mV/s procurando
mantener el estado estacionario. Las mediciones de espectroscopia de impedancia
electroquimica (EIS, por sus siglas en inglés) se realizaron en un rango de 10 kHz a
0.01 Hz, usando una amplitud de sefial de 10 mV rms y 12 puntos por década. Se
usé una configuracion clasica de tres electrodos, utilizando un electrodo de
referencia (RE) de Ag/AgCl (KCl saturado) y un contra-electrodo (CE) de platino. Los
recubrimientos y los substratos desnudos sirvieron como electrodos de trabajo (WE)
y el area de exposicion fue de 1 cm?. El electrolito de soporte para las mediciones
fue cloruro de sodio (NaCl) al 3.5% con un pH de ~ 7.2 y temperatura de ~ 25 °C.

Todas las mediciones se realizaron por triplicado.
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6. Resultados y discusidn

6.1 Sistema Ti-Al-N

6.1.1 Andlisis visual y de composicién quimica
Mediante co-depdsito usando blancos individuales de Ti y Al con potencia de 120 W

en el de Tiy potencias de 80 y 60 W en el de Al, se generaron muestras etiquetadas
como TiAIN/BOW-AI y TIiAIN/60W-Al La Figura 14 muestra las imagenes de SEM
donde se puede observar la seccion transversal de ambos recubrimientos, lo que
permitié determinar su morfologia y espesor. Para TiAIN/B80OW-Al se visualiza una
estructura columnar, mientras que TIAIN/60W-Al presentd una morfologia mas
suavizada sin evidencia de crecimiento columnar. Esta diferencia puede atribuirse,
en primera instancia, a un cambio de cristalinidad, principalmente en cuanto a la
textura de los recubrimientos, provocado por el aumento de la potencia, dado que
todos los demas parametros de depdsito fueron los mismos en ambos casos. Esta
observacion esta soportada por la aparicion del plano (111) de la estructura B1,
aunado a una mayor cristalinidad en la muestra TiIAIN/80OW-AI, lo que se discutira
detalladamente en la seccion 6.1.2. La estructura columnar esta definida por la
orientacion preferencial (111) de la estructura FCC-B1 (seccién 6.1.2), el cual es
equivalente al plano (0001) de una estructura hexagonal, es decir, presentan el
mismo arreglo y simetria. Por lo tanto, crecer una estructura FCC en una orientacion
preferencial (111) es como crecer una estructura hexagonal en su orientacion

(0001), considerando ambos paralelos a la superficie del substrato [4-79].

Figura 14. Seccién transversal de pelicula a) TiAIN/80OW-AI con espesor de 800 nm y b)
TiAIN/60W-Al con espesor de 416 nm.

Ademas, se alcanzaron espesores de aproximadamente 800 + 23 nm y 416 + 25 nm
para TiAIN/8OW-Al y TiAIN/60W-AI, respectivamente. Esta diferencia es
consecuencia del aumento del Sputtering yield o eficiencia de erosion (SPy, relacion

de atomos arrancados del blanco por ion incidente), por el incremento de la potencia
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en el blanco de Al, principalmente debido a la mayor cantidad de iones positivos que
se producen en el plasma y que impactan a este blanco, permitiendo pulverizar una
mayor cantidad de atomos, incrementando asi la tasa de depdésito, ya que esta
tltima es directamente proporcional tanto a SPy como a la densidad de corriente
i6nica ["7].

De igual manera, como consecuencia del incremento del SPy, la composicion de Al
aumenta cuando pasamos de 60 a 80 W como se observa en la Tabla 7. Cabe
sefialar que los contenidos de oxigeno de ambas muestras son cercanos a los
valores reportados en la literatura ["®7°], para peliculas depositadas por Sputtering
con presiones base similares a las alcanzadas en este trabajo. Sin embargo, estas
concentraciones de oxigeno no generaron un efecto significativo en la estructura
cristalina de los sistemas, como se observara en la secciéon 6.1.2. La pasividad de
los elementos metélicos puede ser la principal fuente del oxigeno detectado.

Tabla 7. Composicién quimica determinada por SEM-EDS del sistema Ti-Al-N con variacién de
potencia del blanco de Al.

Ti-Al-N Contenido en porcentaje atdmico (%at.)
Al Ti N @)
TiAIN/8OW-AI 16.82 27.29 37.69 17.57
TiAIN/60OW-AI 11.84 29.60 36.21 22.34

6.1.2 Andlisis de difraccion de rayos X
La Figura 15 muestra los patrones de difraccion de rayos X (XRD, por sus siglas en

inglés) de las peliculas delgadas de Ti-Al-N. En ambas se observé una Unica
estructura cristalina tipo B1. Para TiAIN/60W-Al, los picos se identificaron con un
patréon de difraccion de Ti-N (Fm-3m, JCPDS-ICDD No. 38-1420, linea gris
discontinua). Lo anterior sugiere que el Al se incorporé al cristal de Ti-N, el cual se
comporta como un marco estructural formando una solucién sélida donde el Al toma
posiciones originalmente correspondientes al Ti. Para TiAIN/80W-AIl, el patrén de
difraccion coincide mejor con una de las soluciones sélidas sustitucionales del
sistema pseudo-binario Ti-Al-N (Fm-3m, REF CODE No. 98-018-1330, linea gris de
puntos) debido a la mayor incorporacion de Al. Ademas, la cristalinidad en
TIAIN/80W-AI, donde los planos (111), (200) y (220) estan bien identificados, parece
mayor en comparacion con TiAIN/60W-AI, donde el plano (111) esta ausente. Se
sabe que para peliculas con estructura cristalina B1, la energia de deformacion, Ue,
sigue la secuencia (111) < (220) < (200) entre los planos, mientras que para la

energia superficial, Se, la secuencia es (111) > (220) > (200) [°]. En recubrimientos
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PVD el crecimiento preferencial es consecuencia de la competencia entre estas
energias, ademas de que la primera no depende del espesor de la pelicula. Por lo
tanto, cuando se incrementd la potencia (de 60 a 80 W), no solo se incorpor6é una
mayor cantidad de Al (11.84 y 16.82 %at. para 60 y 80 W, respectivamente), sino
gue también aumento el espesor, lo que podria explicar la presencia del plano (111)
en el patron de difraccion de TiAIN/8OW-AI [81].
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Figura 15. Patron de difraccion del sistema Ti-Al-N con variacion en el contenido de Al

observando la estructura B1 (Ti-N linea gris discontinuay Tio.44 AlossN linea gris de puntos). No
se observo la estructura B1-Al-N (linea gris de puntos cortos).

También, el corrimiento de picos a valores 260 mas altos para TiAIN/SOW-Al esté
correlacionado con una mayor cantidad de Al en la estructura cristalina. A través del
parametro de red ao (0.415 y 0.421 nm para TIiAIN/B8OW-Al y TiAIN/60W-AI,
respectivamente) y considerando que el Al tiene un tamafio atémico menor (0.143
nm) en comparacion con el Ti (0.146 nm), los corrimientos se pueden explicar
porque se genera mayor esfuerzo de compresion en la red [#?]. Esta situacion
coincide con la formacion de la solucién sélida FCC Ti-Al-N, ya que no se
identificaron picos de c-Al-N (Fm-3m, JCPDS-ICDD No. 25-1495, linea gris de
puntos cortos), sugiriendo que, por XRD, no se obtuvo evidencia de descomposicién
iso-estructural. Ademas, es bien sabido que la méxima solubilidad de AI-N en
sistemas c-Ti«AlN es hasta x = 0.7 (relacion Al/Al+Ti) [3%] y a mayor contenido de Al
deberia proceder la transicion a la fase wurtzita (B4). En nuestros sistemas no se
observaron picos de Al-N tipo h-wurtzita (JCPDS-ICDD No. 25-1133, no mostrado).
Por lo tanto, en ambas condiciones de depdsito, se obtuvo una solucién sélida tipo

B1. Tampoco se identificaron picos que pudieran atribuir a posibles fases de 6xido,
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lo que sugiere que el oxigeno detectado se incorporé a las peliculas delgadas

posiblemente en los limites de grano, pero principalmente en la superficie.

La Figura 16 muestra micrografias de seccion transversal por microscopia
electrénica de transmision (TEM, por sus siglas en inglés) donde en ambos sistemas
se observa un material homogéneo y denso. Las Figuras 16a y 16b muestran la
interfase pelicula-substrato de TiAIN/80W-Al y TiAIN/60W-Al, respectivamente, y no
hay un espacio evidente entre la pelicula delgada y el substrato, lo que evidencia
una buena adherencia en ambas situaciones. No se encontré evidencia morfolégica
de descomposicion espinodal o iso-estructural en las peliculas [34], como se muestra

en las Figuras 16c y 16d.

Substrato

Figura 16. Imagenes TEM de alta resolucion en la interfaz de una pelicula bien adherida al acero
ferritico para a) TiIAIN/BOW-AIl y b) TiAIN/60W-AI. Micrografias mostrando zonas del bulto de las
peliculas: c) TIAIN/8OW-Al y d) TiAIN/60W-AL.

6.1.3 Propiedades mecénicas Ti-Al-N
Las nanoindentaciones se llevaron a cabo en el sistema Triboindenter Tl 950 marca

Hysitron, usando un indentador con punta tipo Berkovich de diamante. Se realizaron
al menos 12 nanoindentaciones por cada carga aplicada, procurando no sobrepasar
el 10% del espesor de la pelicula para disminuir el efecto del substrato [*]. La
dureza (H) y médulo de Young reducido (E;) fueron obtenidos por el método de
Oliver y Pharr (O&P) aplicado a las curvas carga/descarga [®°]. El E; contempla los
desplazamientos elasticos tanto en el espécimen como en la punta del

nanoindentador. Para obtener el modulo de Young del material (E) es necesario
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despejar la ecuacién 1, conociendo el médulo de Young del nanoindentador (Ej), vy el

coeficiente de Poisson del nanoindentador (vi) y del material (v).

En la Figura 17a pueden observarse las curvas caracteristicas carga-profundidad de
penetracion (P-h) obtenidas para TiAIN/8OW-AIl. La Figura 17b muestra una
micrografia tipica representativa de microscopia de sonda de barrido del
experimento con una carga de 4.0 mN, donde se puede ver una huella residual de
nanoindentacion y una rugosidad promedio (ra) de 0.94 nm. La idea de incluir esta
imagen es mostrar la deformacion significativa que se genera al utilizar la
convenciéon del 10% de espesor para caracterizar propiedades mecanicas. En un
inicio, para dicho sistema, se utilizaron cargas maximas, Pmax, de 3, 4 y 5 mN,
llegando a profundidades maximas, hmax, de 58, 75 y 90 nm, respectivamente. En el
caso de 5 mN se sobrepasé el 10% del espesor de la pelicula, por lo que, de
acuerdo con la literatura [f], existe una contribucién significativa de la respuesta

mecanica del substrato en las mediciones obtenidas.
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Figura 17. Variacion de carga de 3 a5 mN para el sistema TiAIN/80W-Al, b) huella residual de
nanoindentacién a 4 mN.

Se consideraron dos caracteristicas para obtener las condiciones necesarias
requeridas en O&P: primero, la curva de descarga debe contener un
comportamiento plastico de la muestra y, segundo, la huella de nanoindentacién
debe estar bien definida con respecto a algunas condiciones requeridas descritas en
la literatura [%¢]. Todas las Pmax Seleccionadas cumplieron ambas consideraciones.
En la Figura 18 se observa que H y E disminuyen ligeramente al aplicar Pmax = 4 mN,

pero disminuyen significativamente cuando se aplica una Pmax = 5 mN, lo que
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conlleva un incremento de la profundidad de penetracion, por lo que las propiedades
mecanicas calculadas a partir de este experimento estan subestimadas. Se
selecciond Pmax = 3 mN para la obtencion de Hy E de TiAIN/8OW-AI.
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Figura 18. Variacién de Hy E con el incremento de la profundidad de penetracion en TiAIN/80W-
Al

El mismo procedimiento se llevé a cabo para TIiAIN/60W-AIl, sin embargo, al
momento de aplicar cargas procurando no sobrepasar el 10% de su espesor, se
determiné que para Pmax menores que 2.3 mN ya no se definia correctamente la
huella de nanoindentacién, un requisito fundamental para que se aplique O&P, por lo
gue la carga de 2.3 mN se selecciond para la obtencién de las propiedades
mecanicas (hmax = 60 £ 1.5 nm). En la Tabla 8 pueden observarse los valores de H'y
E obtenidos para ambos recubrimientos aplicando el método de O&P.

Tabla 8. Propiedades mecéanicas del substrato y de los recubrimientos del sistema Ti-Al-N
aplicando O&P.

Muestra H (GPa) E (GPa)
Acero ferritico 3.32 +0.15 201 +10.13
TiAIN/60W-AI 18.74 +0.80 241.79 +3.81
TiAIN/8OW-A 24.26 +0.83 286.08 +1.78

Para el sistema TiAIN/60W-Al, donde incluso la carga de 2.3 mN sobrepasé el 10%
del espesor, las propiedades mecanicas estan subestimadas. Por lo tanto, se
procedio a aplicar una metodologia alternativa donde se transformaron las curvas P-
h a curvas esfuerzo-deformacion de indentacion, pm-a/R;, siguiendo el procedimiento

reportado en literatura [®], donde pm, a y Ri son el esfuerzo de indentacion, el radio
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de contacto y radio de la punta del indentador, respectivamente. Esto permitio la
evaluacién del rendimiento mecanico de la muestra en el régimen elastico y, asi,
obtener E y el esfuerzo de cedencia, gy. El esfuerzo de indentacion, pm = mPmax/a?, y
la deformacion de indentacion, € = a/R;, estan relacionados por la teoria de Hertz y
Meyer: pm = 4/3m = me [%8]. En este caso (para TiAIN/60W-Al) se utilizé una curva
elasto-plastica de Pmax = 700 uN (alcanzando hmax = 21 nm, material suplementario
S2). El régimen elastico se corrobord debajo de Pmax = 500 puN (con una profundidad
residual de hs = 0 nm). Una vez obtenida la curva P-h (Pmax = 700 pN), se transformo
a una curva pm-a/R;, tomando los datos de la etapa de carga, obteniendo un E de
264 = 14.9 GPa. E se pudo obtener considerando que E: se puede determinar del
ajuste lineal de la curva pm-a/Ri: E; = (3m/4)m, para posteriormente aplicar la
ecuacion 1. El valor de oy fue de 15.5 + 1.3 GPa (punto en la curva pm-a/R; donde
inicia una deformacion plastica o termina el comportamiento lineal [¥°]) como se
observa en la Figura 19. Por esta raz6n usamos 700 uN, para que se observe de
mejor manera el cambio de pendiente. Aplicando esta metodologia, E de TiAIN/60W-
Al resulté siendo menor que el de TiAIN/8OW-AL.

Se aplicd este mismo analisis mecénico a TiAIN/8OW-AIl (datos no mostrados). Las
curvas pm-a/Ri se realizaron a profundidades de penetracién inferiores a 25 nm
(datos no mostrados). El E (297 GPa) obtenido de esta manera mostré una ligera
discrepancia con el obtenido por O&P (286 GPa).
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Figura 19. Curva pm-a/Ri del sistema TiAIN/60W-Al obtenida de la respuesta elasto-plastica.

Para calcular H de TiAIN/60W-Al, fue necesaria la relacion de H = Coy, ya que la
obtenida por O&P estaba subestimada. La constante C representa un factor de

restriccion relacionado con el comportamiento de deformacién de la muestra. Aqui,
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C se calcul6 considerando H obtenida para TiAIN/80OW-AI aplicando O&P con hpax =
60 nm (7.5% del espesor de la pelicula a Pmax = 3 mN) y oy (16 GPa) obtenido del
analisis pm-a/R; de TIAIN/BOW-AlI a cargas bajas (alcanzando hmax < 25 nm),
resultando en C = 1.51. Con esto, el valor de dureza de TiAIN/60W-AI resultd de
23.19 + 0.9 GPa todavia ligeramente menor que el valor para TiAIN/S8OW-AL.
Teniendo en cuenta que con la caracterizacion convencional no se encontrd
evidencia de mecanismos de endurecimiento como segregacion de fases o
descomposicion iso-estructural, se puede sugerir que el endurecimiento por solucién
sélida es el principal responsable de este comportamiento. Sin embargo, también es
importante considerar las caracteristicas morfolégicas y cristalograficas presentadas
por TiAIN/80OW-AI, donde el crecimiento columnar, como consecuencia del
crecimiento preferencial en el plano (111) [®%], se ha reportado en la literatura como
contribuyente al aumento de las propiedades mecéanicas [°>°!]. Finalmente, este
aumento de cristalinidad cuando pasamos de 60 a 80 W de potencia de depdésito
(Figura 15), se ve reflejado en un aumento de E, ya que éste es una propiedad
intrinseca fuertemente dependiente del enlace atébmico. Ademas, el aumento en el
contenido de Al conduce a un aumento en el caracter covalente del enlace
prevalente en el recubrimiento, lo que también puede favorecer al aumento de las

propiedades mecanicas.

Las pruebas de nanoindentacién se simularon mediante el método de elemento finito
(FEM, por sus siglas en inglés), para determinar el campo de esfuerzos que se
form6 debajo de la pelicula, que de manera experimental resulta muy dificil de
obtener. Estas simulaciones fueron realizadas por el M en C. José Raul Pérez como
parte de la colaboracién en el andlisis mecanico de estos materiales [*?]. En la Figura
20a se muestra la simulacion realizada mediante FEM de la nanoindentacién en
TiAIN/BOW-AI, con Pmax = 3 MN (hmax = 58 nm). Los resultados muestran que los
esfuerzos de corte, 1y, (los cuales definen el comportamiento de deformaciones
criticas, es decir, el inicio de la plasticidad en un material [%?]) alcanzaron un maximo
en el radio de contacto debajo de la superficie de la muestra. Sin embargo 1,y con
valores de alrededor de 0.5 GPa alcanzaron el substrato. Por el contrario, la Figura
20b muestra que el 1, maximo fue de 7.62 GPa para hmax = 12 nm (limite de la
transicion elastico-elastoplastico), donde no se observa interaccion de los 1., con el
substrato. Estos resultados demuestran que, incluso trabajando a la maxima
profundidad de penetracion de alrededor de 58 nm, cerca del 7.5% del espesor de
TiAIN/BOW-AI, no fue posible evitar la interaccion de los esfuerzos con el substrato vy,

ademas, este campo se vio obligado a propagarse lateralmente dentro de la pelicula
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antes de cruzar hacia substrato. Este fendmeno también fue reportado previamente

en la literatura influyendo en las propiedades mecanicas de la pelicula [*3].

| / Prax = 3000 pN a) Poux = 370 uN b)
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alla de la pelicula

pelicula
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113.7

Figura 20. Simulaciéon FE de nanoindentaciones para TiAIN/80W-Al a hmax @) 56 nm teniendo
interaccion de Txy con el substrato y b) de 12 nm restringiendo Txy dentro de la pelicula.

Los mismos andlisis por FEM se realizaron para TiAIN/60W-Al (datos no mostrados),
incluso cuando se esta al limite de 10% del espesor del recubrimiento, el campo de
esfuerzos de corte interacciona con el substrato, habiendo una contribucidn
significativa de este. Pero a cargas bajas (del orden de las usadas en los analisis pm-

a/Ri) se evito la interaccion significativa del substrato.

Cabe mencionar que las propiedades mecanicas de las peliculas delgadas aqui
estudiadas concuerdan estrechamente con las reportadas en la literatura [%2,°4,%%],
donde se cumplié la regla del 10% del espesor de pelicula, pero en muestras con
espesor > 1 ym. Sin embargo, como corroboramos, incluso cuando se cumple dicha

regla, el campo de esfuerzos podria llegar al substrato.

6.1.4 Propiedades electroquimicas Ti-Al-N
Para el estudio del comportamiento de proteccion contra la corrosion, es

indispensable determinar el potencial a circuito abierto (OCP) de todas las muestras
y del substrato, dejandolos expuestos al medio corrosivo en la celda electroquimica
durante 4200 s o hasta alcanzar estabilidad. Los aceros recubiertos alcanzaron
potenciales méas nobles (menos activos, menos electronegativos de -452 y -473 mV
vS AQ/AQClkcisaturadoy para TiAIN/BOW-AI y TiAIN/60OW-AI, respectivamente) que el
acero desnudo que mostré el potencial mas activo de -590 mV vs Ag/AgClci-saturado)-
Esto sugiere de manera cualitativa que el sistema acero/TiAIN/80OW-Al es menos

propenso a sufrir corrosion. Los resultados de espectroscopia de impedancia
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electroquimica (EIS) se presentan tipicamente en dos formatos. El plano complejo
(diagrama de Nyquist) que contempla la parte real (Z’) donde se leen las resistencias
y la parte imaginaria (Z”) donde se lee la impedancia capacitiva (Figura 21). El otro
formato es el diagrama de Bode, representado por una parte por el angulo de fase

con respecto del logaritmo de la frecuencia, 0 vs log f (Figura 22a) y, por otro lado,

por el logaritmo del médulo de la impedancia (|Z|= VZRe? + ZIm? [%] con respecto
del logaritmo de frecuencia, log |Z| vs log f (Figura 22b). A través del diagrama de
Nyquist se puede estimar tanto la impedancia no faradica (eje imaginario), es decir,
aquella donde no hay transferencia de carga (asociada a procesos idealmente
capacitivos como una doble capa “perfecta”, por ejemplo) como la impedancia
faradica (eje real), donde hay transferencia de carga (asociada a la corrosién, por
ejemplo). Para entender estos diagramas, es importante recordar que cuando una
sefal alterna pasa por una resistencia, la corriente y el voltaje estan en fase (el
angulo de fase es 0°), pero cuando pasa por un capacitor ideal, la corriente esta
adelantada 90° con respecto al voltaje (el &ngulo de fase es -90°) [*"]. Idealmente un
capacitor no transfiere carga, sino que la almacena, por lo que al decir que el
caracter protector o capacitivo es mejor (peor) de un sistema con respecto de otro,
nos referimos a que hay una menor (mayor) corriente eléctrica, asociada al proceso

de corrosion.

En el diagrama de Nyquist de la Figura 21 se puede apreciar que los aceros
recubiertos ofrecen mejor respuesta contra la corrosion. Esto es, entre mayor el
semicirculo, mayor la impedancia capacitiva y mayor la resistencia a la corrosién [%].
Tanto en el eje Z” como en eje Z’, los recubrimientos de Ti-Al-N presentan mayores
impedancias que el acero desnudo, a la vez que se observa una diferencia
significativa entre ambos recubrimientos. Cualitativamente, puede apreciarse que
TiAIN/60W-AI presenta menor resistencia a la transferencia de carga, Rct, (menor
resistencia a la corrosion, leer en el eje Z’) que para el depédsito a 80 W. Esta
diferencia puede atribuirse al contenido de Al, por los efectos de pasivacion [*°], y
también al espesor de la pelicula, el cual puede influir en el proceso de corrosion,
retardando su velocidad. De la misma forma, el didmetro del semicirculo para el
acero desnudo es menor que el de los aceros recubiertos, indicando menor

resistencia a la corrosion.
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Figura 21. Diagrama de Nyquist del sistema Ti-Al-N y el acero ferritico usado como substrato.

En el diagrama 6 vs log f de la Figura 22a se corroboran las constantes de tiempo
para los sistemas en estudio. Una constante de tiempo, tipicamente, se modela con
un capacitor en paralelo con un resistor, como se observa en el recuadro de la
Figura 22b. En TiAIN/B80OW-Al y TiAIN/60W-Al, se observa un ligero corrimiento hacia
frecuencias mas bajas con respecto al acero desnudo, lo que siguiere que el
proceso de corrosion disminuye (se hace mas lento), atribuido a una mayor

resistencia a la transferencia de carga (Rct), es decir, a una menor velocidad de

corrosion.
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Figura 22. Diagrama de Bode: a) angulo de fase vs frecuencia y b) médulo de laimpedancia vs
frecuencia.

En el diagrama log |Z| vs log f de la Figura 22b, a bajas frecuencias se corrobora una
mayor impedancia cuando el Al se deposité a 80 W en el sistema Ti-Al-N, siendo el

acero desnudo el que ofrece menor impedancia en los tres casos.
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Los diagramas de impedancia se ajustaron con circuitos eléctricos equivalentes
(CEE) para validar los datos de EIS. Los CEE utilizados para el acero desnudo y Ti-
Al-N ya se han aplicado en otras investigaciones sobre este tipo de recubrimientos y
se muestran en la Figura 23 [%100101] donde Rs representa la resistencia de la
solucién en ambos CEE, el arreglo paralelo CPE1-R1 en la Figura 23a describe la
interfaz metal/solucion correspondiente a la doble capa electroquimica (dbl, por sus
siglas en inglés) para el acero desnudo. En la Figura 23b los arreglos paralelos
CPE1-R1 y CPE2-R2 describen la interaccién de las peliculas delgadas con la
solucion (caracter protector) y la doble capa (interfase metal/solucion),
respectivamente [1%°,102], Se utiliza un elemento de fase constante (CPE, por sus
siglas en inglés) en lugar de un condensador (C) debido al comportamiento
capacitivo no ideal de los electrodos de trabajo.

R1 CPE1 R1 CPE1

—_—
| R2 | R2 CPE2
>_

R3

Figura 23. CEE utilizado para ajustar los espectros de EIS del a) acero ferritico y b) los
recubrimientos del sistema Ti-Al-N.

En este caso, CPE1 y CPE2 en las Figuras 23a 'y 23b representan la capacitancia de
doble capa (Cuv) del acero desnudo y de los aceros recubiertos, respectivamente. El
CPEL1 de la Figura 23b esta asociado con la capacitancia de pelicula delgada. La
impedancia del CPE viene dada por ZCPE = (Yo)™}(jw)™, donde Yo es la admitancia
base, w es la frecuencia angular, > = -1, n es un exponente adimensional
relacionado con la falta de homogeneidad de la superficie y distribucion del campo
eléctrico que va como -1 < n < +1 [1%], Los parametros de ajuste se observan en la
Tabla 9.

Tabla 9. Parametros de ajuste de los CEE para el acero desnudo y los recubrimientos del
sistema Ti-Al-N.

Rs Yo_:lz. n R1 Ceftabi
Qcm? Scm”s ni Qcm? puFcm2
1x10*
Acero ferritico 12.82 2.3 0.89 976 111
Yol Yo2
le;2 Scm2s" ni Q?:r]ﬁ ) Scm-2s" Q?:rzn ) n2 %g’r‘;:’_'z
1x10* 1x10* H
TiAIN/60W-AI 12 3.23 0.7 32 2 1510 0.86 75
TIAIN/BOW-AI 12.2 1.61 0.75 60 2.20 3364 0.83 58

Comparando la resistencia de transferencia de carga (Rct) del acero (R1 Figura 23a)
con ambas peliculas delgadas (R2 Figura 23b), el acero exhibe menor Rct (976

Qcm?) que ambos sistemas Ti-Al-N, donde Rct es 1510 y 3364 Qcm? para
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TiAIN/60W-AI y TiAIN/BOW-AI, respectivamente. La capacitancia efectiva de la doble
capa (Cefrab) Se calculd de acuerdo a la relacion Cefan = YOU"(Rs™T + Rct)™-1/n [104],
Cerian €S mayor en el acero desnudo (111 pFcm™), sugiriendo mayor cantidad de
especies activas en la interfase metal/solucion. Como se menciong, la cantidad de Al
juega un papel importante, pues su pasivacion posiblemente disminuye los defectos
que permiten la incorporacién de la solucion a través de las peliculas delgadas [*?].
Esto se puede visualizar en la resistencia de la pelicula (R1 Figura 23b) en ambos
aceros recubiertos, particularmente atribuida a los defectos o poros, los cuales son
vias para el transporte de iones a través de la pelicula hacia el substrato [*°°] y en
donde R1 de TiAIN/60W-Al es menor en comparacion con TiAIN/80W-Al, mostrando
valores de 32 y 60 Qcm?, respectivamente. Los datos EIS presentados para este
sistema fueron validados utilizando transformada de Kramers-Kronig (KK) y se
determiné que durante la medicion se cumpli6 con condiciones de estabilidad,
causalidad y linealidad. Estos graficos se encuentran en el material suplementario
S3.

6.1.5 Conclusiones parciales del sistema Ti-Al-N
Las peliculas Ti-Al-N resultaron compactas, densas y bien adheridas al substrato. Se

obtuvo una estructura tipo B1 en ambos recubrimientos, lo que definié su morfologia.
Se super6 la complicaciéon de determinar el médulo de Young y la dureza mediante
el método de O&P, implementando el uso de curvas pm-a/R para minimizar la
interferencia del substrato. La determinacibn adecuada de las propiedades
mecanicas permitid la discusion de los resultados de la caracterizacidon convencional
en términos de los efectos provocados por el contenido de Al de las peliculas. Mayor
resistencia a la corrosion se encontré a mayor contenido de Al, consecuencia de la
pasividad que ofrece este elemento y posiblemente también, a la diferencia de
espesores entre cada muestra. Estos resultados del sistema de referencia Ti-Al-N,
nos abrieron un panorama mas amplio que permitieron el desarrollo de los
siguientes sistemas mas complejos (Ti-Al-Mo-N y Ti-Al-Zr-Mo-N), ayudandonos a
determinar condiciones de depdsitos y las formas en las que hay que abordar el

analisis de estos sistemas.

6.2 Sistema Ti-Al-Mo-N

6.2.1 Resultados preliminares
A continuacion, se hace un resumen de la etapa preliminar en la que se

determinaron las condiciones para depositar los recubrimientos de Ti-Al-Mo-N de
esta investigacion. Se abordd, no solo el estudio del efecto de la variacion de la

potencia en el blanco de Mo sobre las propiedades tribo-mecénicas y anticorrosivas,
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sino también el efecto de la relacion de flujo de N2 (RN2). Con base en co-depdsitos
de recubrimientos de aleaciones metdalicas a partir de blancos de Ti-Al y Mo, se
establecieron los parametros con los que se trabajo en esta etapa de exploracion del
sistema Ti-Al-Mo-N. Por ejemplo, se eligié la potencia de Mo de 50 W por haber
resultado con la composicidbn mas cercana a la equiatémica en los recubrimientos
metdlicos y se variaron los flujos de N. y Ar para obtener depdsitos de Ti-Al-Mo-N
con RN, de 10, 15 y 20%, etiquetados como TiAIMON10, TiAIMoN15 y TiAIMoNZ20.
En la caracterizacion estructural se obtuvieron los patrones de difraccion mostrados
en la Figura 24a donde se observé predominancia de la estructura Bl (lineas
discontinuas) en todos los casos, ademés de una orientacion preferencial en el plano
(111). También, se observé segregacion de una fase hexagonal tipo &-MoN
(P63/mmc-194, Ref code: 98-016-8368, linea continua) en TiAIMON15 y TiAIMoN20,
evidenciando la sensibilidad del sistema a la cantidad de especies reactivas de N.
Mediante imagenes de SEM, se observd un crecimiento columnar en todos los
recubrimientos, pero particularmente en RN; de 15 y 20% (Figura 24c-d) la
estructura columnar presenta ciertas caracteristicas donde los granos estan
separados (presentan ciertos espacios 0 voids intercolumnares), y que presentan
similitudes a la Zona 1 del diagrama de zonas extendido (SZD, por sus siglas en
inglés) de André Anders [°]. Estas caracteristicas de columnas poco compactas son
producidas por la baja movilidad de ad-atomos, debido quizas a la baja energia con
la que llegan los atomos pulverizados a la superficie, consecuencia del alto nivel de
nitrégeno incorporado en la camara. La estructura columnar en TiAIMoN10 (Figura
24b), por el contrario, muestra una estructura relativamente compacta (Zona 2 de
SZD), lo cual pudo ser la causa de que este sistema ofreciera mejores propiedades
mecanicas que los otros sistemas. En cuanto a las propiedades electroquimicas
(datos no mostrados), TiAIMON10 de igual manera ofreci6 mejor respuesta
anticorrosiva que los demas sistemas debido a las caracteristicas de su estructura

columnar.
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Figura 24. a) Patrones de difraccion del sistema Ti-Al-Mo-N con variacién de RNz, observando
las estructuras B1 (lineas discontinuas) y hexagonal 3-MoN (linea continua). Seccién transversal
por SEM con variacién de RNz b) TiAIMoN10, ¢) TIAIMoN15 y d) TiAIMoN20.

En los sistemas con variacién de potencia del blanco de Mo (30, 50 y 70 W), el flujo
de nitrdgeno se fijé en RNz = 20%. La Figura 25 muestra los patrones de difraccion
de estas peliculas bajo estas condiciones, donde se puede observar la estructura B1
en todas ellas. En este caso, la fase 6-MoN (P63/mmc-194, Ref code: 98-016-8368,
linea continua) se segregé en las muestras depositadas con 50 y 70 W,
posiblemente como consecuencia del aumento del contenido de Mo a mayores

potencias de depdsito.
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Figura 25. Patrones de difraccion del sistema Ti-Al-Mo-N con variacion de potencia de Mo,
observando las estructuras B1 (lineas discontinuas) y hexagonal 5-MoN (linea continua).

Pruebas de rayado (scratch test) evidenciaron problemas de adherencia en todos los
recubrimientos. Esto fue corroborado en las pruebas electroquimicas, donde el
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electrolito alcanzé la interfase recubrimiento/substrato facilmente, promoviendo el

desprendimiento de los recubrimientos.

Con la propuesta de solucion del problema de adherencia (depésito de una capa
unién de Ti-Al-N), se tomaron como base los resultados de la caracterizacion
estructural y morfolégica (una sola fase altamente orientada) de TIAIMON10 para
definir los parametros de sintesis del sistema Ti-Al-Mo-N en funcion de la potencia
de depdsito en el blanco de Mo. La relacion RNz se fij6 en 10% y las potencias
exploradas fueron 30, 50 y 70 W, para generar muestras etiquetadas como TiAIMoN
30W, TiAIMoN 50W y TiAIMoN 70W, respectivamente.

6.3 Sistema Ti-Al-Mo-N con condiciones optimizadas

6.3.1 Andlisis de composicion
En la Figura 26 se muestra la composicion atdbmica del sistema Ti-Al-Mo-N. Cuando

la potencia aplicada al blanco de Mo aumenta de 30 a 70 W, una mayor cantidad de
este elemento se incorpora en los recubrimientos, alcanzando un maximo de 33 %at.
con la mayor potencia explorada. Esto se debe a la mayor cantidad de iones de
argon disponible a alta potencias, aumentando el rendimiento de la erosion
(Sputtering yield) [?].
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Figura 26. Variacién de composicion elemental determinada por EDS para el sistema Ti-Al-Mo-N
en funcién de la potencia Mo.

Como resultado, la tasa de depdsito (durante los mismos 15 min de depdésito)
también aumenta, como se muestra en la Tabla 10. Vale la pena sefialar que se
detectd oxigeno en niveles de ~ 10 %at., lo que se puede atribuir principalmente a la
pasividad superficial promovida por los elementos metalicos. Ademas, no hubo

efectos notables en la microestructura de los recubrimientos debido a la presencia
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de oxigeno, lo que respalda el argumento de que es mas probable que esté ubicado
en la superficie de los recubrimientos, pero debido a la limitacion de EDS para
discriminar la profundidad de origen de las sefales detectadas, cabe la posibilidad
de encontrar oxigeno en los limites de grano también. Esta discusién esta basada en

el andlisis estructural presentado en la seccién 6.3.3.

Tabla 10. Composicién, espesor y tasa de depdsito de recubrimientos del sistema Ti-Al-Mo-N.

Potencia Relacion atdmica Espesor Tasa de

de Mo (Subred metélica) deposito
w Al/(Mo+Ti+Al) Mo/(Al+Ti+Mo) nm nm/min

30 0.364 0.331 453 +5 30+0.5

50 0.281 0.476 505 + 2 34+0.1

70 0.214 0.595 614 + 8 41+0.2

Al correlacionar los datos de la Figura 26 con la Tabla 10, se puede observar que
cuando el contenido de Mo incrementa en la subred metalica, el contenido de N
disminuye. Como una analogia de guia, es importante saber que el Mo-N es estable
en fase cubica (c-MoNos) si esta presenta vacancias de N en una configuraciéon
desordenada. Un informe tedrico-experimental previo sugiere que el aumento en el
contenido de Mo en el sistema Ti-Al-Mo-N favorece la formaciéon de vacancias de N
siguiendo la estequiometria (TiAl)1.y Moy Nos(-y) [*6]. En consecuencia, la sustitucion
de Al y Ti por Mo conduce a un incremento de las vacancias de N (reduccién del
contenido de N). Resultados similares se encontraron para el sistema Mo-Al-N [10]
con el incremento en la potencia de Mo, donde la reduccion de la relacién Al/(Mo+Al)
sigue una tendencia casi lineal cuando el contenido de N disminuye, como se
observa en la Figura 27a. En el sistema sintetizado en este trabajo, la relaciéon
Al/(Mo+Ti+Al) disminuye (sigue la misma tendencia que el contenido de Ti) cuando
se incorpora Mo, favoreciendo la reduccion del contenido de N (Figura 27b y Tabla
10). Cabe sefialar que estos resultados solo brindan una guia de la tendencia de la
composicion de las peliculas debido a la baja confiabilidad de EDS para cuantificar
elementos ligeros y la superposicion entre las lineas espectrales N Ka y Ti La. Estas
limitaciones también podrian explicar la ligera desviacion de la relacion de
composicion Ti-Al 1:1 en las peliculas con respecto a la relacion equiatémica del

blanco usado durante los depdsitos de Sputtering.
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Figura 27. a) Sistema Mo-Al-N reportado en [1%] y b) variacion del contenido de N del sistema Ti-
Al-Mo-N sintetizado en este trabajo.

6.3.2 Andlisis morfolégico
En las imagenes de seccion transversal tomadas con SEM de la Figura 28a y 28b,

se puede apreciar que los recubrimientos tienen una estructura columnar que esta
dispuesta perpendicular al substrato. Ademas, se observa que muchas columnas
pequefas crecen alrededor del “perimetro” de otras mas grandes, lo que hace que el
recubrimiento luzca mas compacto. Cuando la potencia en el blanco de Mo es
incrementada (TiAIMON 70W con 33 %at. de Mo), la estructura columnar del
recubrimiento ya no es observada, luciendo un tanto suavizada (Figura 28c).
Posibles explicaciones a esta variacion en la morfologia columnar estan
correlacionadas con el analisis estructural que se discutira mas adelante, incluyendo
una mezcla de fases B1 y tetragonal tipo B-Mo:zN y la disminucién de cristalinidad de
este recubrimiento. En la imagen suplementaria S4 se muestra una imagen
representativa HRTEM de las columnas en la muestra TiAIMoN50, indicando que el
substrato no modifica la morfologia del recubrimiento. Esto aplica para todos los

casos, debido a lo explicado en la seccion 5.1.
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Figura 28. Imagenes SEM de seccién transversal a) TIAIMoN 30W, b) TiAIMoN 50W y c) TiAIMoN
70W que muestran los cambios de espesor y morfologia en funcién de la potencia de Mo.

Para entender de mejor manera esta situacién, debemos saber que el crecimiento
de las peliculas se divide en diferentes etapas, que en resumen son: condensacion y
nucleacién, crecimiento del nucleo y de la pelicula. Una vez que los atomos se han
desprendido del blanco, estos llegan al substrato con cierta movilidad y condensan
en sitios preferenciales de nucleacién (impurezas, defectos de red, etc.), perdiendo
energia y movilidad mediante el enlace con otros atomos, hasta formar un
conglomerado de estos que definiran un nucleo de determinada dimension. De
acuerdo con la termodinamica, las dimensiones de este ndcleo deben ser de un
radio critico tal que se minimice la barrera de energia que permita su formacién y
crecimiento [*°1%¢107]  Una vez hecho esto, los nicleos crecen recolectando ad-
atomos que inciden directamente sobre los nicleos o que migran sobre la superficie
hasta llegar a ellos. Tres mecanismos de nucleacion se describen en funcién de la
interaccion de los atomos con el substrato. Tomando en consideracion diferentes
factores como el método de depdsito, substratos, el material depositado y las
dimensiones de la pelicula de todos los nitruros de este proyecto, podemos
descartar el modo Volmer-Weber (islas), que es tipico de metales (alta energia
superficial) depositados sobre substratos cerdmicos o semiconductores (baja
energia superficial) [*°19¢107]. También se descarta el modo Frank van der Merwe
(capas), debido a que este modo de nucleacion, con condiciones de energia
contrarias al primer modo, por lo general se da en una condicion de crecimiento de
epitaxial (homo-epitaxia) donde la pelicula “moja” o “humedece” al substrato
[°°106.107] " En nuestro caso, no hay crecimiento ni homo ni hetero epitaxial. Por lo

tanto, el modo que mas se adapta o aproxima es el Stranski-Krastanov que combina
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los dos modos previos, en el cual las capas iniciales son limitadas por los
pardmetros de red la pelicula y substrato. Por lo general, hasta 5-6 capas son
depositadas antes de que la transicién a islas ocurra. Los factores que ocasionan
esta transicion se atribuyen al desajuste reticular pelicula-substrato y la acumulacién
de energia de deformacion durante el crecimiento de la pelicula [*°]. Parece ser que
este modo de nucleacion es lo que mas se ajusta a lo que ocurre en nuestros
sistemas, aunque no es algo que podamos afirmar o corroborar en este proyecto. Lo
gue es seguro, es que las caracteristicas morfolégicas de las peliculas estan ligadas
a la movilidad de un atomo sobre una superficie (ad-atomo), la cual dependera de la
energia con la que el atomo arribe (esta depende de varios factores como la
distancia blanco-substrato, potencias, flujos, presion de trabajo, etc.) de las
interacciones atomo-superficie (enlace quimico) y de la temperatura de la superficie.
Una vez que los atomos han condensado sobre el substrato, estos buscan sitios
preferenciales de nucleacion (en estos casos tenemos que hablar de una nucleacién
heterogénea), hasta alcanzar el equilibrio térmico con la superficie. La fuerza motriz
para el desarrollo de la orientacion preferencial es la minimizacién de la energia
superficial. Sin embargo, en procesos PVD en condiciones lejos del equilibrio
termodinamico (procesos PVD como Sputtering estan por si solos fuera del equilibrio
termodinamico, pero bajo ciertas condiciones podemos acércanos) como las que
predominan a bajas potencias (TiAIMoN30 y TiAIMoN50), hay una movilidad limitada
ocasionando que la orientacién preferencial sea el plano de mayor energia
superficial (seccién 6.3.3), el cual coincide con la forma columnar observada en la
Figura 28a y 28b, debido a que ese plano (111) de la FCC-B1 (Figura 29a) es
simétrico al plano (0001) de una estructura hexagonal ["*7%], generando un
crecimiento en el eje c. Es decir, crecer una estructura B1 en una orientacién
preferencial (111) es como crecer una estructura hexagonal en una orientacion
(0001). Desde el punto de vista cinético, estas mismas limitaciones coinciden con la
estructura columnar de la zona 1 del diagrama de zonas extendido (SZD, por sus

siglas en inglés) de André Anders [7].

6.3.3 Estructura cristalina Ti-Al-Mo-N
En el patron de difraccion normalizado de la Figura 29a se puede observar la

evolucion de la estructura cristalina de los recubrimientos en funcién del contenido
de Mo (proporcional al incremento de la potencia en el blanco de Mo). Los picos de
difraccién correspondientes a la estructura B1 en TiAIMoN 30W y TiAIMoN 50W se
indizaron de acuerdo con la carta cristalogréfica Tio.4sAlossN (FM-3m-225, B1, Ref.

code: 98-018-1330), considerando que, en este sistema, los &tomos de Mo ocupan
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posiciones equivalentes al Tiy Al en la subred metalica. En TiAIMoN 30W y TiAIMoN
50W la identificacion de sefales adicionales fue completada con las cartas BCC-Mo
(Ref code: 98-017-3127, circulo negro) y 6-MoN hexagonal (Ref code: 98-016-8369,
P63mc-186). En TiAIMoON 70W, la aparicién de la fase tetragonal tipo B-Mo:N fue
indizada con la carta cristalografica JCPDF 00-025-1368 (I41/amd-141). Basado en
las intensidades relativas de las reflexiones en todos los patrones, se evidencia el
desarrollo de textura en el plano (111) de la fase B1 en TiAIMON 30W y TiAIMoN
50W, mientras que se observa un cambio aparente de textura hacia el plano (200)
de la fase 3 en TiAIMoN 70W.

Cuando se usa una potencia de 30 W, la cantidad de Mo incorporado en la
estructura es poco mas del 14 %at. y el contenido de N es el maximo, como se
observa la Figura 26. Glatz y colaboradores encontraron que la maxima solubilidad
de Mo en fase cubica de Ti-Al-Mo-N sin defectos, es decir, sin vacancias, puede ser
de hasta un 12 %at. [*®]. En nuestro caso, el exceso de Mo causé segregacion de
este elemento acompafiado por el inicio de la formacion de la estructura hexagonal
6-MoN promovido por el alto contenido de N. El ligero exceso de Mo llevé a la
formacion de pequefias cantidades de fases secundarias con baja cristalinidad, las
cuales apenas se distinguen en el patrén de difraccién. En TiAIMoN 50W la fase B1
aun es dominante, el contenido de Mo (alrededor de 20 %at.) junto con un todavia
alto contenido de N favorecen la formacion de las fases secundarias discutidas. En
este punto, podemos concluir que el incremento de la potencia (contenido de Mo)
solo afecta la cantidad y cristalinidad de estas fases secundarias, pero la fase Bl

permanece sin cambios significativos.

En TiAIMoN 70W, las condiciones de potencia mas altas (el mayor contenido de Mo)
inducen la transicion de fase de la estructura cubica (B1) a la tetragonal (t112). Esta
fase, estructuralmente es como la B1, pero con las vacancias de N ordenadas [*8].
Este argumento es soportado por el contenido de N mas bajo en esta condicion
(Figura 26). Ademas, si consideramos la estructura B1 con incorporacion de Mo, el
parametro de red deberia incrementar, mostrando reflexiones con corrimientos hacia
menores angulos de difraccion [*], lo cual no fue observado. Por el contrario, la
incorporacion de Mo causO corrimiento de picos hacia angulos mayores, lo cual
significa una reduccion en los parametros de red, debido a la formacion de sitios
vacantes de N [*®]. Se puede decir que en las primeras dos condiciones de
depdsito, en TiAIMoN 30W y TiAIMoN 50W, las deformaciones son uniformes, ya
que estas no ocasionan un ensanchamiento de pico [*°119], solo un corrimiento

hacia angulos mayores, sugiriendo que la red se contrae. Por el contrario, a la tltima
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condicién de depdsito explorada (TiAIMoN 70 W), los picos de difraccion de rayos X
se vuelven significativamente mas amplios y menos intensos, lo que indica una
pérdida de cristalinidad y posiblemente la aparicién de una segunda fase y/o el inicio
de la descomposicién iso-estructural [®®]. De acuerdo con la literatura, las
deformaciones no uniformes ocasionan, ademas de corrimientos de picos,
ensanchamiento de los mismos, a consecuencia de una gran cantidad de defectos
puntuales, deformacion plastica o baja cristalinidad [°°]. En este caso, y como se
observa y discute en la Figura 29b, una porcién de fase amorfa es obtenida en
TiAIMoN 70W, quizas por la competencia entre fases B1 y tetragonal 3. Se podria
pensar también que la falta de N genera defectos puntuales y consecuentemente
distorsiones de red que limitan la difusién de &tomos que previenen el crecimiento de
cristal [*], lo cual pudiera también ensanchar los picos de difraccién en esta
condicion. Pero es importante recalcar que estas vacancias son estructurales, esto
quiere decir que el Mo-N necesita las vacancias para poder ser estable e incluso

mantener la forma cubica o tetragonal.
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Figura 29. a) Patrones de difraccién de rayos X del sistema Ti-Al-Mo-N en funcién de la potencia
de Mo. La etiqueta de planos en TiAIMoN 30W y TiAIMoN 50W corresponde a la fase B1 (linea
continua) y lo planos en TiAIMoN 70W a la fase - Mo2N (linea con guiones). 8 y el circulo

representa la fase hexagonal MoN y BCC-Mo, respectivamente. b) Medicién a altos angulos de
difraccion en TiAIMoN 70W.

El crecimiento preferencial depende de las condiciones (temperatura, flujo de gases,
presion, etc.) que prevalecen durante el depdsito por Sputtering, lo que dificulta la
interpretacion de los resultados de la difraccion de rayos X, abriendo una discusion
basada en varias hipotesis y considerando varios aspectos fundamentales como las
fuerzas motrices termodinamicas y cinéticas [%°]. El plano (002) tiene la energia
superficial, Se, mas baja (la mayor densidad planar) en las estructuras Bl y, de
acuerdo con Greene et al., se espera que sea la orientacion preferencial favorecida
en condiciones de deposito que se acerquen mas al equilibrio termodinamico [2°]. Sin
embargo, considerando las condiciones de depdésito (bajas temperatura y potencia
en el blanco de Mo) podemos sugerir que, de acuerdo con los mismos autores,
estamos en condiciones de baja movilidad de los atomos que van arribando y se van
adsorbiendo a la superficie (ad-atomos). Esta limitacion o efecto cinético es
responsable del crecimiento preferencial en el plano (111) de la fase B1, ya que este
es el plano con la mayor Se (la menor densidad planar) en este tipo de estructuras.
Por lo tanto, se espera que crezca bajo condiciones lejos del equilibrio
termodinamico. Asi, concluimos que las fuerzas motrices termodinamicas no juegan
un papel importante en 30 y 50 W de potencia de depésito [*9]. Esta orientacion
preferencial, da la caracteristica columnar observada en la Figura 28a y 28b bajo

estas dos condiciones.

Observando los planos (111) y (002) de la estructura B1 en TiAIMoN 70W,

podriamos suponer gue tenemos una orientacion en el plano (002). Sin embargo,
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basado en la sefial que contiene la contribucion de los planos (200) y (004) de la
fase B-MozN (entre 42 y 47°) junto con la reduccién de N, podria sugerirse que la
estructura p-Mo:N es la predominante. Otra evidencia, es la ausencia de la
estructura columnar y la formaciébn de un recubrimiento mas homogéneo con
morfologia suavizada (Figura 28c). Sin embargo, por la complejidad de diferenciar
entre B-Mo:N y Bl en XRD, debido a que los patrones de difraccién
correspondientes muestran reflexiones cercanas unas de otras, se puede llegar a
omitir la presencia de la fase tetragonal B-Mo:N. Si a esto le sumamos el
ensanchamiento de los picos, resulta todavia mas compleja la identificacion de las
fases [%9).

Para complementar esta discusion, se utilizaron tres herramientas de caracterizacion
especificas: ajuste de picos de XRD, mediciones de XRD en angulos 26 mayores y
SEM-EDS con amplificaciones bajas. Los resultados obtenidos de estas acciones
complementarias se muestran en la Figura 29b y 30. En la Figura 29b se puede
observar que la reflexion a 37.7° tiene un ancho (FWHM) al menos cuatro veces
menor que la reflexion a 43.7°, lo que evidencia que no puede existir un solo tipo de
cristalito. Teniendo en cuenta el desdoblamiento de la reflexion (200) de la fase
tetragonal en el ajuste, se encontr6 una mezcla de fases: cubica B1, tetragonal B y
una contribucién de fase amorfa. Por lo tanto, este andlisis de XRD muestra que el
ensanchamiento del pico de 42° a 45° solo es posible mediante el desdoblamiento
de la reflexion de la fase tetragonal. Ademas, se hicieron mediciones a mayores
angulos en TiAIMoN 70W. En el recuadro de la Figura 29b se observa la presencia
de 2 picos, uno en 95.7° (plano (400)) y otro en 109.2 (plano (316)), que
corresponden a la fase tetragonal p-MozN, ademas de un pico en 112.3° (plano

(024)) que corresponde a la fase clbica B1 [6%112],
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Figura 30. Imagen SEM que muestra las diferentes zonas (1 y 2) donde se tomaron las medidas
puntuales de EDS.

Finalmente, en la Figura 30 se muestra una imagen SEM donde se tomd la
composicion atomica de EDS de dos zonas con caracteristicas morfolégicas
diferenciadas por su apariencia en la aglomeracion, etiquetadas como 1 y 2. El
contenido promedio de N de la zona 1 (alta aglomeracion) es 42 + 1.3 %at.
Siguiendo el mismo procedimiento para la zona 2 (granos finos), el contenido
promedio de N es de 36 + 1.2 %at. Con esta informacién, podemos decir que la
diferencia en el contenido de N entre estas zonas sugiere la presencia de al menos
dos dominios, correspondientes a la segregacion de fase Bl y tetragonal
demostrada por el analisis XRD.

6.3.4 Propiedades mecanicas del sistema Ti-Al-Mo-N

6.3.4.1 Efecto del contenido de Mo
La dureza (H) y m6dulo de Young reducido (E:) fueron obtenidos por el método de

Oliver y Pharr (O&P) aplicado a las curvas carga/descarga obtenidas por
nanoindentacion [2°]. El espesor de los recubrimientos depositados sobre acero D2
en todas las condiciones exploradas es ~ 1 pum.

Tabla 11. Propiedades mecanicas de Ti-Al-Mo-N en funcién de la variacion de potencia Mo.

) Contenido
Poﬁfg‘z\'ﬁ)de H (GPa) E (GPa) (rr‘]“;gx) de Mo
(Yoat.)
30 19.02+1.22 354. 71+ 10.2  67.66 * 3.62 14.7
50 20.96 + 1.47 366.49+ 1091 63.10 £ 2.12 24.7
70 18.96+ 1.32 29898 + 10.36  73.36 + 2.31 33.3
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En la Figura 31la pueden observarse las curvas caracteristicas carga-profundidad de
penetracion (P-h) obtenidas para el sistema pelicula-substrato Ti-Al-Mo-N/acero D2
con variacion en la potencia de depdésito en el blanco de Mo. Se utilizé la misma
carga maxima, Pmax = 3500 uN, procurando definir adecuadamente la huella de
indentacion y no sobrepasar el 7.5% del espesor de la pelicula para minimizar la
interferencia del substrato. Se puede observar que, al incrementar la potencia de
Mo, las profundidades de penetracion minima y maxima (63.10 £ 2.12y 73.36 + 2.31
nm) se obtienen para potencias de depdsito de 50 y 70 W, respectivamente. Esto se
ve reflejado en las propiedades mecanicas a través de la variacion de H y E que
puede visualizarse en la Figura 31b. En primera instancia, se observa un incremento
tanto en H como E con el incremento en la potencia de 30 a 50 W. La reduccién en
el tamafno de grano (granos columnares) favorece este comportamiento, implicando
mayores fronteras de grano, por lo que el movimiento de dislocaciones se ve
restringido [®°]. Ademas, las fases secundarias (principalmente el MoN hexagonal
gue es mas dura que la fase clbica [*'%]) también pueden contribuir al aumento de
las propiedades mecanicas [*!4], considerando que en TiAIMoN 50W la cantidad de
dichas fases aumenta. Por el contrario, al incrementar la potencia hasta 70 W, el
crecimiento de H y E fue abruptamente interrumpido. Esto puede atribuirse a los
cambios cristalogréaficos impulsados por la aparicion de la fase tipo B-Mo:N debido a
que sus propiedades mecanicas son inferiores a las de y-Mo:N (B1) [*¥]. En la
literatura, H y E obtenidos experimentalmente para f son 7 GPa y 130 GPa,
respectivamente, mientras que para B1 se reportan 12 GPa (H) y 210 GPa (E) [*9].
Estos valores han sido corroborados en estudios teéricos, donde B1 resultd con H =
22.49 GPa y E = 396.81 GPa, mientras que para B resulté H = 12.61 GPa y E =
200.64 GPa ['*°]. Sin embargo, la estructura B1 ha sido reportada con H de hasta 29
GPa y E de hasta 365 GPa ['!’]. Esta variabilidad de las propiedades mecanicas

depende de las condiciones de depésito, cristalinidad, etc.
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Figura 31. a) Curvas carga-penetracion (P-h) de recubrimientos Ti-Al-Mo-N y b) variacion de Hy
E con respecto apotencia de Mo.

Aunque existen reportes de sistemas Ti-Al-Mo-N sintetizados por arco catodico con
durezas superiores debido a que el método estd controlado por iones y estos
alcanzan mayores energias que en Sputtering, [*"*11¥], nuestros depdsitos
alcanzaron H y E (puntualmente TiAIMoON 50W) cercanos a los reportados en la
literatura con sistemas depositados por magnetron Sputtering [*11°], por lo que
podrian considerarse para aplicaciones como recubrimientos duros para

herramientas de corte.

6.3.5 Prueba de rayado del sistema Ti-Al-Mo-N
La relacién de fuerza tangencial/fuerza normal, F/Fy, en funcién de Fy se muestra

en la Figura 32. Las perturbaciones mostradas se analizaron de acuerdo con la
aparicion de mecanismos de falla como grietas tensiles, espalaciéon por pandeo y
desprendimiento severo, los cuales ocurrieron a diferentes cargas y distancias

durante la prueba de rayado (Figuras 33, 34y 35).
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Figura 32. Relacion Fi/Fn en funcién de la fuerza normal del sistema Ti-Al-Mo-N con variacion de
la potencia en el blanco de Mo.

Cuando se aplican las potencias de 30 y 50 W, se observaron mecanismos de falla
similares, generando en primera instancia grietas tensiles (Chevron tensile cracks) y
espalacion por pandeo (Buckling spallation), correspondientes a las cargas Lciy Lco,
respectivamente, como se muestra en las Figuras 33a (TiAIMON 30W) y 33a
(TiAIMON 50W). Las grietas tensiles observadas en las Figuras 33b y 34b se
generaron en respuesta a las tensiones presentes en la parte trasera del indentador
en movimiento, que equilibraron los esfuerzos de compresién presentes por delante.
Mientras que el pandeo (un modo de falla ductil tipico que esta confinado a un area
local pequenfia y restringida dentro de la huella de rayado), observado en las Figuras
33c y 34c, ocurrié como resultado de los esfuerzos de compresion presentes en la
parte delantera del indentador [*].

Figura 33. Micrografias SEM a) de la huella de rayado de TiAIMoN 30W, resaltando b) grietas de
traccion tipo Chevron, c) espalacidon por pandeo y d) desprendimiento severo. La direccion del
rayado se indica con una flecha blanca.
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Figura 34. Micrografias SEM a) de la huella de rayado de TiAIMoN 50W, resaltando b) grietas de
traccion tipo Chevron, c) espalacién por pandeo y d) desprendimiento severo. La direccién del
rayado se indica con una flecha blanca.

Para el caso de las fallas tensiles, cuando se generan los esfuerzos de tensién atras
del indentador, el substrato se deforma plasticamente y el recubrimiento se dobla
hacia el substrato (del inglés bending moment). Este bending moment induce
esfuerzos a los lados de la huella de rayado y para poder aliviarlos comienzan a
aparecer grietas a los lados. Durante la formacion de grietas, con una carga baja de
rayado, las perturbaciones observadas en la Figura 32 fueron inicialmente bajas en
ambos los recubrimientos, aumentando rapidamente a ~ 0.1 a una distancia de 0.19
y 0.24 mm, correspondiente a una Fy de ~ 1.10 y 1.30 N (Lc1) para TiAIMoN 30W y
TiAIMoN 50W, respectivamente (Tabla 12).

Tabla 12. Comparativa del ensayo de rayado (scratch) entre los recubrimientos de Ti-Al-Mo-N.

30w 50 W 70W
Carga Distancia de Carga Distancia de Carga Distancia de
Mecanismos de Falla critica, Lcn inicio de critica, Len inicio de critica, Lcn inicio de
(N) Falla (mm) (N) Falla (mm) (N) Falla (mm)
Agrietamiento tensil
(Chevron tensile 1.10£0.15 0.19 +£0.03 1.30 £ 0.03 0.24+0.01 0.84 + 0.093 0.13 £0.02

cracks)

Espalacion por pardeo
(Buckling spallation)/
Desprendimiento
parcial

10.6 £1.84 2.35+0.42 12.35+1.55 2.75+0.35 10.61 +0.28 2.35+0.06

Desprendimiento

severo 18.67 + 0.66 4.29 £0.15 20.49 +0.66 4.6+0.14 14.55+1.55 3.25+0.35

n=12y3

La carga critica para la aparicién del mecanismo de falla por espalacion por pandeo,
depende directamente del espesor del recubrimiento y E [*?%21], En este trabajo, los
espesores de las muestras sometidas a la prueba de rayado son aproximadamente
de 1 um en todos los casos, por lo que el incremento en las cargas criticas puede
atribuirse solamente a la presencia de un recubrimiento més rigido, es decir, con
mayor E, como en el caso de TiAIMoN 50W. En este régimen de deformacion (solo
TiAIMoN 30W y TiAIMoN 50W), las perturbaciones observadas de F/Fn en la Figura
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32 aumentaron ligeramente a ~ 10 y 12 N (Tabla 12), correspondiente a una
distancia de rayado de ~ 2.35 y 2.75 mm, para TiAIMoN 30W y TiAIMoN 50W,
respectivamente. Es importante mencionar que Lci y Lcz son menores en TiAIMoN
30W que en TiAIMoN 50W (ver Tabla 12). Con respecto al desprendimiento severo
(Les), en TiAIMoN 30W (Figura 33d y Tabla 12) ocurrié a una menor carga que en
TiAIMoN 50W (Figura 34d y Tabla 12). Todo esto coincide con el incremento en H'y
E de TiAIMoN 30W a TiAIMoN 50W, lo que indica que, al tener un recubrimiento mas
duro y rigido, se tiene mayor capacidad para resistir la formacion de grietas y
desprendimiento de material. El inicio de esta falla (distancia de rayado de ~ 4.29 y
4.6 mm para TiAIMoN 30W y TiAIMoN 50W, respectivamente, Tabla 12) es seguido
por la aparicion de un cambio de pendiente en F/Fn, como se muestra en la Figura
32 alrededor de 18 y 20 N para TiAIMoN 30W y TiAIMoN 50W, respectivamente.

Se realizaron andlisis SEM-EDS para observar el grado de dafio de los
recubrimientos, revelando zonas donde el substrato fue expuesto. Las zonas
identificadas como |, II, Il y IV en la Figura 34 fueron seleccionadas para el analisis
de composicion que se muestra en la Tabla 13. Los resultados para la zona | (Figura
34b) sugieren que no hay desprendimiento del recubrimiento debido a que la sefial
de hierro (Fe) esta por debajo del limite de detecciéon de EDS. Las zonas Il y Il
(Figura 34c) diferencian el recubrimiento (contraste oscuro) del substrato (contraste
brillante). En la regidon de contraste oscuro, apenas se detecto la sefial de hierro, lo
gue corroboré que el substrato no estaba expuesto. Por el contrario, en la region de
contraste brillante, la composicion quimica estd dominada por Fe, lo que revela la
ausencia casi total del recubrimiento. En la zona IV (Figura 34d), la composicion

guimica y el contraste brillante indican el inicio del desprendimiento severo.

Tabla 13. Composicion quimica de EDS (%at.) en diferentes zonas de la huella de rayado de
TiAIMoN 50W.

Punto Fe Ti Al Mo N
| - 11.18+0.89 13.32+1.18 20.32+1.78 405+ 2.53
[l 571+£0.51 10.18+0.41 14.02+0.49 19.18+0.88 45.5+6.00
11 72.08+7.84 3.21+028 547+0.25 7.09+0.64 -
v 76.63+6.5 3.15+0.15 529+036 7.64+1.15 -

La huella de rayado de TiAIMoN 70W se observa en la Figura 35a. Durante la
formacion de grietas Chevron (Figura 35b), con una carga baja, las perturbaciones
de F/Fn observadas en la Figura 32, aumentan rapidamente hasta ~ 0.08 a una
distancia de ~ 0.13 mm, correspondiente a una Fy de ~ 0.84 N (Lc1), como se

muestra en la Tabla 12. EI mecanismo de falla en Lc; indica desprendimiento parcial
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(Figura 35c). Las perturbaciones de F/Fny aumentaron ligeramente durante Lco,
alrededor de 10 N, correspondiente a una distancia de rayado de ~ 2.35 mm. La
Figura 35d muestra un desprendimiento severo a una Lcz mas baja que la de los
otros dos recubrimientos (Tabla 12). Esto concuerda con la ligera reduccién de H y
la reduccion significativa de E observadas para TiAIMoN 70W. Para Lcs, el inicio de
esta falla (distancia de rayado de ~ 3.25 mm) es seguido por una alta variacion en la
relacion F/Fy alrededor de 14 N (Figura 32 y Tabla 12).

a) 500um

b)

Figura 35. Micrografias SEM a) de la huella de rayado de TiAIMoN 70W, resaltando b) grietas de
traccion tipo Chevron, c) espalacion por pandeo y d) desprendimiento severo. La direccién del
rayado se indica con una flecha blanca.

6.3.6 Propiedades electroquimicas del sistema Ti-Al-Mo-N

6.3.6.1 Efecto del contenido de Mo
Mediante la medicién del potencial a circuito abierto (OCP, por sus siglas en inglés),

curvas de polarizacién potenciodindmica (PP, por sus siglas en inglés) y
espectroscopia de impedancia electroquimica (EIS, por sus siglas en inglés) se
evalu6 el desemperfio anticorrosivo tanto del sistema Ti-Al-Mo-N como del substrato.
Las mediciones de OCP de la Figura 36a muestran su variacion temporal
permitiendo observar su estabilizacion hasta 4200 s. Este parametro es un primer
indicativo, pero no absoluto, de la estabilidad del sistema en el medio. Se observa
también que el acero D2 tiene un potencial més activo (menos noble) que los aceros
recubiertos, alcanzando -0.560 V vs Ag/AgClkcisaurado). Al incrementar el contenido
de Mo en los recubrimientos, el OCP se recorre hacia potenciales mas nobles,
alcanzando -0.363 V vs Ag/AgClicisaturado) para TiAIMON 70W, sugiriendo que el

acero recubierto con este sistema es el menos propenso a sufrir corrosion.
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Figura 36. a) Medicion de OCP y b) curvas PP del acero desnudo y recubierto con el sistema Ti-
Al-Mo-N.

Las curvas de polarizacion potenciodindmica de la Figura 36b se realizaron con un
barrido de 0.1663 mV/s procurado mantener el estado estacionario. Bajo estas
condiciones, el potencial de corrosion (Ecor) N0 se desvid significativamente del
OCP, por lo que se decidi6 usar esa velocidad en todos los sistemas obtenidos. Se
realizod extrapolacion de Tafel para determinar la densidad de corriente de corrosion
(icor) Y €l potencial de corrosién (Ecor), parametros que son fundamentales para
evaluar la cinética del proceso de corrosion. Estos parametros se observan en la
Tabla 14.

Tabla 14. OCP y parametros obtenidos de la extrapolacion de Tafel de las curvas PP.

Muestra OCP (V) Ecorr (V) icorr (MA/CM?)

D2 steel -0.560 £ 0.008 -0.564 = 0.015 20.4 £ 2.15
TiAIMoN 30W -0.455 £ 0.021 -0.462 £ 0.031 13.5+5.20
TiAIMoN 50W -0.410£0.014 -0.413 £0.016 9.7+ 0.25
TiAIMON 70W -0.363 £ 0.004 -0.380 + 0.008 6.2+ 1.95

La velocidad de corrosion esta directamente relacionada con icor, €S decir, una icor
pequefia indica una velocidad de corrosién lenta. Las densidades de corriente de la
Tabla 14 muestran que el acero D2 desnudo tiene una velocidad de corrosion que
alcanzé los 20.4 pA/cm?, resultando mayor que la de los aceros recubiertos con Ti-
Al-Mo-N. Mas importante aun, icor disminuyd con el aumento del contenido de Mo
hasta llegar a 6.2 pA/cm? para el acero recubierto con TiAIMON 70W. Ademas, Ecor
se comporta de manera similar al OCP, mostrando la misma tendencia, pasando de

-0.564 V vs Ag/AQClici-sawradey para el acero D2 desnudo a -0.380 vs Ag/AgClie-
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sawrado) Para TIAIMON 70W. Estos valores menos electronegativos indican un Ecor
mas noble. Los resultados de Ecor € icorr Verifican que se logra una mayor resistencia
a la corrosion al aumentar el contenido de Mo. OCP, Ecor € iconr €Stan en el mismo
orden de magnitud que los reportados en la literatura para recubrimientos similares a
base Ti-Al-N [*°]. Se ha demostrado que el papel del Mo en el comportamiento frente
a la corrosion se refleja a través de su influencia sobre la capacidad de pasivacion,
propiciando una capa protectora de 6xido y evitando la evolucion de la corrosién por
picaduras [*??].

Los resultados de EIS se presentan en las Figuras 37 y 38. Se puede apreciar de
manera cualitativa en el diagrama de Nyquist de la Figura 37 (plano complejo de
impedancia) que la resistencia a la corrosion en los aceros recubiertos incrementa
conforme se incrementa el contenido de Mo. El acero D2 ofrece la menor resistencia
a la corrosion, visualizado en el tamafio del semicirculo porque entre mayor sea

este, mayor sera la impedancia capacitiva y mayor la resistencia a la corrosion [%].

NE o Acero D2
é -6000 |- o TiAIMoN 30W
e A TiAIMoN 50W
N v TiAIMoN 70W
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Figura 37. Diagrama de Nyquist del sistema Ti-Al-Mo-N y acero D2.

En la region de bajas frecuencias del diagrama log |Z]| vs log f de la Figura 38a, se
corrobora que la impedancia en el acero D2 es menor que la de los aceros
recubiertos. En el diagrama de Bode, 6 vs log f de la Figura 38b pueden observarse
las constantes de tiempo para todos los sistemas. Los angulos de fase estan
cercanos a 80° para los aceros recubiertos, indicando un mejor caracter capacitivo
gue el acero D2, el cual presenta un angulo de fase menor que 60°. Para el caso de
los aceros recubiertos, se aprecia un pico mas ancho, cubriendo varias décadas de

frecuencia, sugiriendo que el caracter capacitivo incrementa en un mayor rango de
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frecuencias, provocando que el proceso de corrosion disminuya [10102], Sin
embargo, este ensanchamiento puede deberse también a que hay dos constantes
de tiempo traslapadas con tiempos de relajacién similares. Para validar esto y en
general todos los datos de EIS, se realiz6 un ajuste con circuitos eléctricos
equivalentes (CEE) utilizando los mismos que en el sistema Ti-Al-N (Figura 23a y
23b), en este caso para el acero D2 y los aceros recubiertos con Ti-Al-Mo-N,

respectivamente.

o Acero D2 Acero D2

o TiAIMoN 30W TiAIMoN 30W
4 TiAlMoN 50W TiAIMoN 50W
v TiAIMoN 70W TiAIMoN 70W

Ajuste Ajuste

3,
Angulo de fase 0, grados

Médulo de impedancia 121, Qcm?

aul al aall al R

0
0.01 0.1 1 10 100 1000 10000  0.01 0.1 1 10 100 1000 10000
Frecuencia f, Hz Frecuencia f, Hz

g
1

Figura 38. Diagramas de Bode, a) mddulo de laimpedancia (|Z]) vs frecuencia y b) angulo de fase
(8) vs frecuencia.

Los parametros de ajuste se observan en la Tabla 15. Los valores de x? van desde
1x10°2 para el acero D2 hasta 4x10° para los aceros recubiertos. Cabe mencionar
gue se obtuvo una capacitancia elevada para el acero D2. La capacitancia efectiva
de doble capa (Cest.an)) € Mmenor en los aceros recubiertos (Tabla 15), sugiriendo una
menor cantidad de especies activas en la interfase metal/solucion, alcanzado 90
uFcm2 para TiAIMoN 70 W.

Tabla 15. Parametros de ajuste del CEE para el acero desnudo y los recubrimientos Ti-Al-Mo-N.

Rs Yol, Scm=2s" R1 C
Ocm? a ni Ocm? eff.dbl,
(Qcm?) 1x10 cm pFcm
Acero D2 15.5 10.8 0.73 2750 237
2an Yo2
Rs Yol, SCT s ni R1 Scm-2s" R2 n2 Ceff,dbl
(Qcm?) 1x10 Qcm? 4 (Qcm?) pFcm?2
1x10
TiAIMoN 30W 17.8 9.05 0.85 2334 4.8 2883 0.83 180
TiAIMoN 50W 17.4 3.24 0.86 3271 3.5 3066 0.80 97
TiAIMoN 70W 17.4 3.60 0.84 4200 3.08 4547 0.81 90
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La resistencia de transferencia de carga (Rct) para el acero, R1 = 2750 Qcm?, es
menor que la de todos los recubrimientos. La Rct en los aceros recubiertos (R2)
incrementa conforme se incrementa el contenido de Mo, alcanzando un maximo de
4547 Qcm? en TiAIMoN 70W. De acuerdo con el andlisis de la morfologia de la
seccion transversal (Figura 28), TiAIMoN 30W y TiAIMoN 50W se caracterizan por
un crecimiento de tipo columnar. Esto sugiere que el electrolito (ambiente agresivo)
podria penetrar a través de los espacios intercolumnares, los cuales pueden
comportarse como una via directa hacia el substrato, permitiendo que el electrolito
alcance la interfaz recubrimiento/substrato [*°%123]. Por el contrario, como se puede
observar en la Figura 28c, TiAIMON 70W muestra una morfologia sin espacios
intercolumnares, lo que podria dificultar el transporte de las especies corrosivas en
solucién hacia el substrato. Tal situacion conduce a un aumento de la resistencia a
la corrosién en TiAIMON 70W como se corrobora en las Figuras 37 y 38. Este
incremento a la resistencia a la corrosion que incrementa a medida que incrementa
el contenido de Mo (Figuras 37 y 38) puede atribuirse también al efecto protector de
las especies de Mo [*?#127], Finalmente, aun cuando determinamos menor
adherencia para TiAIMON 70W, su morfologia mas densa junto con su
microestructura y alta composiciéon de Mo pueden ser la principal barrera para el
acceso del medio agresivo hacia la interfase recubrimiento/substrato, evitando la
aceleracion de la velocidad de corrosion. Aunque hay fases secundarias presentes
en los sistemas que pudieran comprometer el caracter protector de los
recubrimientos, el incremento de Mo es significativo y predominante (desde ~ 14
hasta ~ 33 %at., que significa una relacion atbmica en la subred metalica de ~ 33% a

~ 60% de Mo), como se observa en la Figura 26 y Tabla 10.

Finalmente, la validacién de datos mediante KK son mostrados en la seccién de
material suplementario en la Figura S5, para validad condiciones de linealidad,

causalidad y estabilidad en las mediciones de EIS.

6.3.7 Conclusiones Ti-Al-Mo-N
Los principales hallazgos incluyen la disminucion del contenido de N a medida que

aumenta el contenido de Mo, lo que conduce a cambios morfolégicos vy
microestructurales significativos, principalmente en el crecimiento preferencial,
segregacion y transicion de fases. Los recubrimientos con menor contenido de Mo
(30 y 50 W en el blanco de Mo) demostraron un predominio de la fase tipo NaCl-B1.
Esta fase contribuy6 al desempefio mecéanico superior de la pelicula depositada con
50 W de potencia, exhibiendo valores que son competitivos y se alinean con los

estandares de la industria de los recubrimientos duros. Por el contrario, en el
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contenido de Mo mas alto investigado (70 W en el blanco de Mo), se produjo un
ligero agotamiento de nitrégeno. Esto provoco6 una transicion de fase desde la fase
(B1) a la tetragonal (tI12) dentro del sistema Ti-Al-Mo-N. Aunque a esta potencia
explorada se obtuvieron valores minimos de H y E, resulta interesante notar que el
comportamiento anticorrosivo es el mejor de entre todas las condiciones exploradas
en este sistema. Esto podria estar atribuido a la capacidad que tienen las especies
de Mo, por ejemplo, contra la corrosion localizada, la cual se potencié a altos
contenidos de Mo y la densificacion del recubrimiento cuando la fase tetragonal es

predominante, actuando como una capa barrera contra la solucién.

Ademas de la evidencia presentada, se resalta el papel critico de la potencia en el
blanco de Mo para determinar los contenidos de Mo y N en los recubrimientos, a
pesar del mantener el mismo flujo de N durante todos los depoésitos. Estos
resultados podrian tener un impacto significativo en el disefio y optimizacion de
sistemas mas complejos, sugiriendo otras aplicaciones, por ejemplo, recubrimientos
anticorrosivos basados en nitruros multi-elementales. Respecto a esto ultimo, parece
ser que los cambios microestucturales y morfolégicos a causa de la fase
predominante tetragonal B-MozN influyeron en el caracter protector de estos

sistemas.

6.4 Sistema multi-elemental Ti-Al-Zr-Mo-N
Se presentan los resultados de los nitruros de multi-elementos principales (MPENS,

por sus siglas en inglés) de Ti-Al-Zr-Mo donde se vari6 la potencia en el blanco de
Mo en 0, 30, 50 y 70 W, etiquetandose como TAZN (material de referencia pseudo-
ternario), TAZMoN30, TAZMoN50 y TAZMoN70, respectivamente.

6.4.1 Analisis de composicion y morfologia
La Figura 39 muestra la composicion de los recubrimientos determinada por EDS y

se aprecia que cuando se aumenta la potencia en el blanco de Mo, se incorpora una
mayor cantidad en los recubrimientos con un méaximo de 31.5 %at. para TAZMoN70.
El aumento del contenido de Mo en las peliculas esta relacionado principalmente
con la mayor cantidad de iones de Ar que se producen a potencias cada vez mas
altas, permitiendo arrancar una mayor cantidad de &tomos del blanco de Mo
propiciando un aumentando de la tasa de depdsito (Tabla 16) [?1]. Cabe resaltar que
se obtiene una relacién casi equiatomica para TAZN y TAZMoN30. También, se
detecté entre 7 y 10 %at. de oxigeno, atribuible a la pasividad superficial de los
elementos metalicos y en menor medida al oxigeno residual de la camara de

depdsito, ya que no se observd ningun efecto notable en la estructura cristalina
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(presencia de fases de 6xidos) de las muestras (la discusion se complementara en la
seccion 6.4.2).
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Figura 39. Composicion del sistema Ti-Al-Zr-Mo-N determinada por EDS.

Tabla 16. Relacion atdbmica en la subred de metales y entropia configuracional, Scont.

Subred metalica

Potenciade Mo  Raz6n de Razén de Razon de Razén de Sconf Tasa de deposito
(W) Al Ti Mo Zr (J/molK) (nm)
0 0.323 0.35 - 0.327 1.1R 34+0.5
30 0.245 0.249 0.268 0.238 1.39R 42 +0.5
50 0.185 0.205 0.420 0.190 1.32R 47+0.1
70 0.150 0.178 0.500 0.172 1.24R 52+0.1

Se puede apreciar que el contenido de N disminuye de 45 a 30 %at. conforme
incrementa el contenido de Mo, cuando la potencia en el blanco de Mo varia desde 0
hasta 70 W. Recordando la analogia usada como guia en el sistema pseudo-ternario
Ti-Al-Mo-N, donde se discuti6 la necesidad de la formacién de vacancias de N para
estabilizar ya sea la fase tipo B1 (vacancias desordenadas) o la tipo 3 (vacancias
ordenadas) del MoNg;s [*!4], este sistema pseudo-cuaternario Ti-Al-Zr-Mo-N también
muestra ese comportamiento en los resultados de composicion. Esta situacion sera

discutida méas detalladamente en la seccion 6.4.2.

La entropia configuracional (Sconf) se calculé de acuerdo con la literatura [*] y se
incluye en la Tabla 16. La mayor Scont de ~ 1.39R se obtiene cuando los cuatro

elementos del MPEN estan en composicion casi equiatomica (TIAZMoN30).
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La Figura 39 muestra las micrografias de seccion transversal de los recubrimientos
de Ti-Al-Zr-Mo-N. Para TAZN y TAZMoN30 la morfologia corresponde a una
estructura columnar dispuesta perpendicularmente con respecto al substrato
(Figuras 40a y 40b, respectivamente), lo cual sugiere una fuerte textura en el plano
(111) en cristales FCC, como la estructura B1 esperada para recubrimientos base Ti-
N. Para TAZMoN50 (Figura 40c) la estructura columnar parece algo borrosa, pero
algunas columnas aun se distinguen. Cuando se aumento la potencia en el blanco
de Mo hasta 70 W (TAZMoN70) ya no se observa la estructura columnar del
recubrimiento e incluso se aprecia una morfologia algo “suavizada” (Figura 40d).
Este cambio en la morfologia sugiere una evolucion de la cristalinidad promovida por
la incorporacion de Mo y la reduccion en el contenido de N a medida que la potencia
aplicada al blanco de Mo incrementa. De igual manera, la morfologia de este

sistema puede describirse por lo mencionado en los sistemas previos.

525nm;_r4-nm : | 705nm6nm

== 100 nm Substrato (Si) 50 000 x Substrato (Si) 50 000 x

LY N , , 786 nm + 5 nm
2l 633{[1‘m16n‘m &
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Substrato (Si) 50 000 x Substrato (Si) 50 000 x

Figura 40. Imdgenes SEM de seccion transversal de a) TAZN, b) TAZMoN30, ¢c) TAZMoN50 y d)
TAZMoN70, mostrando los cambios de espesor y morfologia en funcion de la potencia en el
blanco de Mo durante 15 min de depdésito.

6.4.2 Estructura cristalina Ti-Al-Zr-Mo-N
Los patrones normalizados de difraccion de rayos X de la Figura 41, muestran la

evolucion estructural desde una fase B1 tipo NaCl (Fm-3m-225) para TAZN hasta
una mezcla de fases entre Bl y tipo B-Mo:N para TAZMoN70. Ademas, se puede
apreciar un corrimiento de picos hacia angulos 26 mayores en todos los
recubrimientos Ti-Al-Zr-Mo-N, producto de la incorporacién de Mo, principalmente
debido al efecto compensatorio del menor radio atébmico de este elemento (0.136
nm) cuando sustituye al Zr (0.160 nm), por lo que los picos de difraccién sufren este

corrimiento a angulos mayores [**]. De acuerdo a la referencia AlossTio4sN (Ref.
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code: 98-018-1330, Fm-3m, 225), la cual tiene parametros de celda de 4.17 A, en
TAZN resulta un incremento en este parametro hasta 4.34 A al aplicar la ecuacion
de Scherrer. Esto dltimo se atribuye a que el Zr tiene mayor radio atomico que el Al
(0.143 nm) y el Ti (0.146 nm), expandiendo la red al incorporarse. Con la
incorporacion de Mo hasta TAZMoN70, el parametro de celda es reducido hasta
4.21 A, esto es, la red se comprime o contrae. Otra contribucién a este corrimiento
en 26 es la reduccion del contenido de N en los recubrimientos, por el aumento de
vacancias en la subred de N. En el material suplementario S6, se muestra un
ejemplo del patron de difraccion de la muestra TAZN sobre acero, donde se observa
gue se obtiene la misma estructura cristalina que la que se obtiene cuando TAZN
esta depositado sobre vidrio. Esto corrobora que no hay influencia del substrato en
estas mediciones, situacion que aplica para todos los recubrimientos desarrollados

en este trabajo, debido a los fendbmenos descritos en la seccion 5.1.
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Figura 41. Patron de difraccion con variacion de potencia de Mo en Ti-Al-Zr-Mo-N: grupo
espacial Fm-3m y patron estandar B-MozN, solucion sélida metalica FCC (diamante negro).

Ademas, se observan recubrimientos fuertemente orientados en el plano (111) en
TAZN y TAZMoN30, como se esperaba para las condiciones de depdsito, lejanas del
equilibrio termodinamico (potencias bajas en el blanco de Mo), establecidas en este
trabajo [%°], debido a que el plano (111) es el de menor energia de deformacion (Ue)
en las estructuras B1 [®°]. Ademas, se observa la apariciéon de una fase secundaria
(diamante negro) en TAZMoN30 (26 ~ 38.5°), sugiriendo la segregacion de una
soluciéon sdlida metalica. Esto se valida con base en lo observado en la Figura 42,

donde se muestran los patrones de difraccion normalizados de recubrimientos del
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sistema metdlico Ti-Al-Zr-Mo depositados bajo las mismas condiciones que los
nitruros, pero sin introducir nitrégeno durante el depdsito. En la Figura 42, se
observa la aparicibn de un pico ensanchado tanto en TAZ como en TAZMo30
(sugiriendo contribucién de fase amorfa) en una posicion similar al pico observado
en TAZMoN30 (Figura 41), lo que podria indicar que la fase metélica cristalina en
TAZMoN30 es una solucién sélida metalica de Ti-Al-Zr-Mo (diamante negro). De
acuerdo con la literatura, esta solucion solida metdlica corresponde con una
estructura FCC ['%%]. La segregacion de esta fase posiblemente es impulsada por la
falta de suficiente N para formar incluso un nitruro sub-estequiomeétrico. En la misma
Figura 42, se observa que al aplicar potencias de 50 (TAZMo50) y 70 W (TAZMo70)
en el blanco de Mo, el recubrimiento metélico empieza a hacerse cristalino,
definiéndose los picos preferencialmente del plano (011) de una fase BCC
(Moo.6ss Tio.167Zr0.167, IM-3m-229, JCPDF-ICDD No. 01-071-9824, cuadro negro).
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Figura 42. Difraccién de rayos X de recubrimientos metélicos Ti-Al-Zr y Ti-Al-Zr-Mo.

Volviendo a los nitruros en la Figura 41, para TAZMoN50 y TAZMoN70 ocurre una
competencia de fases, considerando el plano (111) de la estructura B1 (reflexion en
~ 36.6°) y el plano (200) de la estructura B-MozN (reflexién en ~ 42.1°, JCPDF-ICDD
No. 25-1368, 141/amd-141). Ademas, la diferencia del ancho medio a la mitad del
pico (FWHM, por sus siglas en inglés) entre la primera y segunda sefial en
TAZMoN50 y TAZMoN70 sugiere que esta Ultima (entre 40 and 43°) esta compuesta
de mas de una reflexion, es decir, el plano (002) de la fase B1 y el plano (200) de la
fase B. También, se observa la presencia de los planos (004), (024) y (220) de la
fase B (aunque casi despreciable para TAZMoN70), junto con el plano (022) de la

B1. Aunque no fue sencillo diferenciar entre § y B1, ya que muestran reflexiones
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intensas cercanas unas de las otras [*!?], la diferencia de ancho entre las sefiales
garantiza la presencia de ambas fases en estas muestras. Esta transformacion de
tipo NaCl-B1 a tipo B-MozN podria estar impulsada por la reduccion significativa de N
gue esta respaldada por el %at. detectado por EDS. Ademas, los cambios
significativos en la intensidad relativa del plano (111) en TAZMoN50 y TAZMoN70
sugieren el inicio de una transicion estructural desde el plano (111) hacia el plano
(002) de la estructura B1. Este tipo de comportamiento ha sido relacionado a las
condiciones de depdsito que prevalecen mas cerca del equilibrio termodinamico [*?].
En nuestro caso, este cambio en las condiciones energéticas durante el depdsito
podria estar relacionado con el aumento de la mayor disponibilidad de iones
positivos a medida que aumenta la potencia, o que conduce a un mayor bombardeo
ionico hacia el blanco con especies de N reactivas que podrian promover la
incorporacién de N en forma ordenada. Esta también podria ser la razén de la

ausencia de solucion sélida metalica FCC en estas condiciones.

En TAZMoN50 y TAZMoNT70, los picos se volvieron significativamente mas anchos y
menos pronunciados, indicando pérdida de cristalinidad y posiblemente la aparicion

de una segunda fase y/o un inicio de la descomposicién iso-estructural [3].

Calculando el tamafio de cristal (d) mediante la ecuacién de Scherrer, resulta de 39
y 45 nm para TAZN y TAZMoN30 (calculado de la reflexién (111)), respectivamente.
Sin embargo, para TAZMoN50 y TAZMoN70 el tamafio de cristal se reduce a 22y 5
nm, respectivamente (calculado del plano (111) también). Esta situacion esta en
acuerdo con la segregacion y descomposicion estructural mencionada, ya que estas
pueden llevar al refinamiento de cristal ['!], lo que también podria estar
contribuyendo al ensanchamiento de los picos. Estas observaciones son
correlacionadas con la Figura 40, donde se observa una superficie suavizada en
TAZMoN70. Las dimensiones del didmetro columnar o ancho de columna estan en
rangos similares a los tamafos de cristal calculados por Scherrer y varian en
magnitud similar entre cada potencia (ver material suplementario S7), por lo que
pueden considerarse como tamafios aparentes de grano en los recubrimientos Ti-Al-
Zr-Mo-N. Este tipo de andlisis ha sido realizado en investigaciones previas [*?°]. En
TAZMoN70 no se pudo resolver la medicién de las columnas, consecuencia de la
superficie suavizada. Las dimensiones del grano son 39 + 5nm, 378 nmy 28 +5
nm para TAZN, TAZMoN30 y TAZMoN50, respectivamente.

Es importante mencionar que, bajo las mismas condiciones de depdsito, resultdé més

dificil obtener un sistema multi-elemental metélico cristalino que un nitruro (Figura 41
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y 42). Esta situacion se debe a que los elementos metalicos que se utilizaron en este

trabajo se consideran elementos formadores de nitruros [*°]. Asi, la incorporacion

de

nitrégeno favorece la formacion de nitruros cristalinos preferentemente en una

estructura B1.

6.4.3 Propiedades mecanicas Ti-Al-Zr-Mo-N

6.4.3.1 Efecto del contenido de Mo
La dureza (H) y modulo de Young reducido (E;) fueron obtenidos por el método de

O&P aplicado a las curvas carga/descarga obtenidas por nanoindentacion [°]. Los
resultados son mostrados en la Tabla 17 y Figura 43 y representan el resultado

promedio de 16 nanoindentaciones en cada muestra.

Tabla 17. Propiedades mecéanicas Ti-Al-Zr-Mo-N

Potencia de H E N max d (nm)
Mo (GPa) (GPa) (nm)
(W)
0 23.99 +1.17 357.28 +12.24 64.56 + 1.60 39
30 22.90+1.71 351.71+12.14 65.66 + 2.59 45
50 24.32 +1.51 374.71 £ 10.86 63.10 +2.14 22
70 22.77 £ 1.17 338.23 +11.27 66.59 + 3.09 5

En todas las mediciones se utiliz6 la misma carga maxima Pmax = 3500 uN,

procurando definir adecuadamente la huella de indentacién (recuadro en Figura 43,

TAZMoN50) y no sobrepasar el 7.5% del espesor de la pelicula (todos los

recubrimientos fueron de aprox. 1 um de espesor) para minimizar la interferencia del

substrato, asegurando profundidades de penetracién de al menos 20 veces

rugosidad superficial. Se puede observar que, al incrementar la potencia en

la

el

blanco de Mo, las penetraciones minima y maxima se obtienen para los depdsitos

con potencias de 50 y 70 W (63.10 + 2.14 y 66.59 = 3.09 nm), respectivamente

(Tabla 17). Esto se vio reflejado en las propiedades mecanicas.
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Figura 43. Hy E de los recubrimientos Ti-Al-Zr-Mo-N en funcion de la potencia en el blanco de
Mo.

Se observé una disminucién tanto en H como E yendo de TAZN a TAZMoN30
(ambas muestras con una fase B1 predominante) atribuible a la segregacion de la
fase FCC metdlica mas suave y ductil observada por XRD en TAZMoN30 [**9].
Posteriormente, se alcanzaron los valores maximos de H y E para TAZMoN50, a
pesar de la aparicion de la fase B, la cual tiene propiedades mecénicas inferiores
que las que se obtienen con la estructura B1 [*'°]. Uno de los factores que puede
estar contribuyendo es el inicio del cambio de orientaciéon del plano (111) al plano
(002) de la misma fase B1, debido a que este Ultimo tiene la densidad planar mas
grande (por lo tanto, el médulo de Young mas grande) en este tipo de estructuras.
Aunqgue no podemos descartar el efecto sinérgico entre ambas fases B1y [, ya que
en sistemas multi-elementales, el conocido efecto coctel puede tener un papel
positivo en el comportamiento de las propiedades de las aleaciones. Para
TAZMoN70, tanto en H como en E disminuyeron abruptamente (22.77 £ 1.17 and
338.23 + 11.27 GPa, respectivamente). Aqui, se puede incluir factores adicionales,
por ejemplo, la perdida de cristalinidad del material. Aunque no hay que descartar
que la estructura predominante en TAZMoN70 fue la 8, con la estructura B1 apenas
perceptible, por lo que el efecto sinérgico entre ambas fases puedo estar ausente en

esta muestra.

En la Tabla 18 se tienen valores reportados de H y E de sistemas de alta entropia o
multi-elementales, sintetizados principalmente bajo variacion de flujo de nitrégeno y
potencia. Puede observarse que los recubrimientos del sistema Ti-Al-Mo-Zr-N
depositados en este trabajo, se pueden considerar competitivos, pues presentan

valores dentro del rango establecido por los sistemas reportados en la tabla.
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Tabla 18. Recubrimientos de alta entropia o multi-elementales reportados en la literatura.

Recubrimiento (GII—DIa) (GIEDa) Comentarios
(AICrMoTaTizZr)N [49]  11-40 200-425 Variacion de RN
(TiZrHfNICuCo)N [*3] 16.6 292.7 Variacion de potencia

(AICITIZrV)NX [*2] 18-34 238-328 Variacion de RN
(TiZrNbHfTa)N [*3?] 32.9 - Variacion de potencia
Ti-Al-Zr-Mo-N 22-24 338-374 Variacion de potencia de Mo

En la Figura 44 se presenta una comparativa de las propiedades mecénicas de los
sistemas desarrollados. Desde una perspectiva global, cuando agregamos Zr al
sistema multi-elemental, las propiedades mecanicas resultan mayores. Esto puede
ser atribuido a que incorporamos 4 elementos con diferente tamafio, generando una
mayor distorsién de red, lo que impide mas el movimiento de dislocaciones, ademas
de que la que la mayoria de los elementos son considerados formadores de nitruros
(el Mo es considerado débil formador de nitruro). Esto ultimo implica que la fuerza
del enlace es mayor comparado con nitruros que incluyen elementos débiles o no
formadores de nitruros, implicando al mismo tiempo que la entalpia de formacion de
los nitruros de tipo NaCl también sea mas exotérmica [*°]. Aunque la incorporacién
de Zr en sistemas pseudo-binarios ha presentado evidencia de generar amorfizacién
[®%], en sistemas multi-elementales como los desarrollados en este proyecto, a altas
concentraciones de este elemento, la estructura predominante es FCC-B1 con una
alta cristalinidad (Figura 41). El efecto de alta entropia podria ser uno de los factores
gue explique esta situacion, evitando la formacién de nitruros amorfos y con ello las
implicaciones que conlleva en la reduccién de las propiedades mecanicas. Todos
estos factores podrian explicar el comportamiento observado en la Figura 44.
Ademads, se observo un efecto sinérgico entre fases FCC-B1 y tetragonal B-MozN en
TAZMoN50 (a 50 W de potencia de Mo) similar al efecto coctel observado entre
elementos en sistemas multi-elementales. De esta forma, las propiedades
mecanicas ofrecidas y observadas en la Figura 44 del sistema Ti-Al-Zr-Mo-N,
pueden intentar explicarse desde el punto de vista del efecto de alta entropia, de
distorsion de red, de efecto coctel y de la capacidad de formar materiales cristalinos
debido a la caracteristica de que la mayoria de los elementos tienen la capacidad

formadora de nitruros.
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Figura 44. Comparacion de Hy E de los recubrimientos desarrollados en el doctorado. Los
valores estan unidos por unalinea sélida para el sistema Ti-Al-Zr-Mo-N y por una linea
discontinua para el sistema Ti-Al-Mo-N

6.4.4 Prueba de rayado
Las huellas de rayado de los recubrimientos de MPENSs depositados sobre acedo D2

se observaron mediante imagenes de SEM. Se usaron electrones secundarios (SE)
para especificar zonas donde los recubrimientos comenzaron a fallar. Las imagenes
SE de la Figura 45 muestran las huellas de rayado (a, b, ¢ y d para TAZN,
TAZMoN30, TAZMoN50 y TAZMoN70, respectivamente), donde la direccion de
rayado fue de izquierda a derecha con carga progresiva. En todos los casos se
identificaron tres regiones asociadas a los mecanismos de falla de grietas tensiles
Chevron, espalacién por pandeo (Buckling spallation) y desprendimiento severo,

etiquetadas como zonas 1, 2 y 3, respectivamente.
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W
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Figura 45. Huellas de rayado (5 mm de longitud) en a) TAZN, b) TAZMoN30, ¢c) TAZMoN50 y d)
TAZMoN70, mostrando el dafio superficial. La carga incrementa de izquierda a derecha.
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Comparando cualitativamente entre recubrimientos, se observé mayor dafio
superficial en TAZMoN70 (Figura 45d), siendo TAZMoN50 (Figura 45c) el
recubrimiento con mejor respuesta frente al rayado. Esto Ultimo podria atribuirse a
los resultados superiores de H y E de esta muestra. Para sefalar en detalle los
mecanismos de falla de los recubrimientos, la Figura 46 muestra mayores
magnificaciones de TAZMoN50 como representativa, ya que las demas muestras
presentaron comportamientos similares, es decir, presencia de grietas tensiles
(Figura 46a), espalacion por pandeo (Figura 46b) y desprendimiento severo (Figura
46¢). En estos casos, se determind la composicion elemental en cada zona para
observar el dafio superficial, identificando la exposicion del substrato (contraste
claro) y el recubrimiento (contraste oscuro). Los gréaficos de la relacion F/Fn en
funcién de la distancia de rayado (5 mm) se presentan en la Figura 47 y ayudaron a
determinar las diferentes cargas criticas (Lcn, donde n toma valores de 1, 2, 3y 4) a
partir del analisis combinado con las imagenes de SEM (Figuras 45 y 46) de las
huellas de rayado. Para TAZN, TAZMoN30, TAZMoN50 y TAZMoN70, se atribuy6
una Lci de 1.363 + 0.055, 1.50 + 0.068, 1.55 + 0.036 y 1.57 + 0.185 N,
respectivamente, correspondiente a la primera falla reconocible por grietas tensiles
(Figura 46a) y se correlacion6 con la primera perturbacion en la sefial de la Figura
47 a una distancia de rayado de 0.060 = 0.009, 0.073 £ 0.011, 0.092 £ 0.006 y 0.095
+ 0.030 mm, respectivamente. A medida que el indentador se movia hacia adelante
bajo una carga progresiva, se observo algo de astillamiento (flechas blancas, Figura
45), hasta que aparece el fendmeno de espalacion por pandeo (zona 2 Figura 45y
Figura 46b) a una distancia de 2.51 + 0.084, 1.90 + 0.147, 2.95 £ 0.256 y 1.458 *
0.258 mm, respectivamente, atribuidos a Lc> de 16.06 £ 0.508, 12.403 + 0.887,
18,935 + 1.203 y 10.251 + 0.649 N para TAZN, TAZMoN30, TAZMoN50 vy
TAZMONT70, respectivamente.

Zone N O T Al Mo Zr Fe

=00 870 e AT 3 0200 10

Figura 46. Imagenes SEM representativa de TAZMoN50 mostrando a) grietas tensiles, b)
espalaciéon por pandeo y ¢) desprendimiento severo. Se diferencia el substrato (contraste claro)
del recubrimiento (contraste oscuro) mediante la composicion EDS.
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Figura 47. Variacién de Fi/Fn en los recubrimientos Ti-Al-Zr-Mo-N en funcién de la distancia de
rayado.

Finalmente, aparece Lcs (zona 3 Figura 45 y Figura 46¢) a una distancia de 3.952 +
0.142, 3.822 £ 0.155, 4.33 £ 0.144 y 3.168 + 0.152 mm, asignado al desprendimiento
severo con valores de 24.295 + 0.853, 23.935 + 0.931, 27.13 = 0.580 y 20.0125 *
0.917 N para TAZN, TAZMoN30, TAZMoN50 y TAZMoN70, respectivamente. Se
observa un cambio de pendiente en la Figura 47 a una distancia similar donde
ocurre Lcs. Las grietas tensiles (Figura 46a) son el resultado de los esfuerzos de
friccion de tension presentes detras del indentador que equilibran los esfuerzos de
friccion de compresion por delante [**], mientras que el astillado —asociado a la
espalacion por recuperacion (recovery spallation)— ocurre como resultado de la
delaminacién (debido a la diferencia de recuperacion elastica del recubrimiento y del
substrato, y la deformacion plastica en el substrato) que se inicia en las grietas que
van desde la superficie del recubrimiento hacia la interfase a través del espesor, y
que se propagan detrds del indentador en movimiento [*?9134], La espalacién por
pandeo (Figura 46b), uno de los modos de falla mads comunes para recubrimientos
delgados, ocurri6 como resultado de los esfuerzos de compresion delante del
indentador en movimiento [*%]. En el caso de la exposicion o desprendimiento
severo del substrato, segun las imdgenes SEM (Figuras 45 y 46c¢), ocurrié en todos
los casos, pero a diferentes distancias a lo largo de la huella de rayado. En general,
los modos de falla y los valores para cargas criticas de estos recubrimientos estan
relacionados con sus propiedades mecénicas. Se encontraron Lci similares para
todos los recubrimientos, pero de una manera general, se observé un menor grado
de dafio superficial y desprendimiento severo en los recubrimientos con propiedades

mecanicas superiores (Figura 45). Por ejemplo, para TAZMoN50 se alcanzaron
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mayores Lc2 Y Les en comparacion con TAZMoN70, lo que confirma la correlacién del
rendimiento mecanico, de que aquellos con valores mas altos de H y E ofrecen
mejor respuesta contra el rayado. Es importante saber que, durante las pruebas de
rayado, se puede generar un campo de esfuerzos cuando la punta hace contacto
con la superficie del recubrimiento, propagandose a la interfase
recubrimiento/substrato [**®]. La introduccién de una capa buffer de TiAIZrN puede
ayudar a disipar ese campo de esfuerzos, aumentando la fuerza de adhesién. Esto
se debe a que en aplicaciones con una alta intensidad de carga (prueba de rayado),
la deformacion impuesta que generd esta discontinuidad de esfuerzo adicional
(campo de esfuerzo) en la interfase recubrimiento/substrato, se minimiza si el E del
recubrimiento y del substrato es similar. Por ello, es recomendable utilizar un
substrato o aplicar una capa uniébn con un E comparable o similar a la del

recubrimiento y evitar una facil exposicion del substrato.

6.5 Propiedades electroquimicas Ti-Al-Zr-Mo-N

6.5.1 Efecto del incremento del contenido de Mo en las propiedades
electroquimicas de Ti-Al-Zr-Mo-N
Mediante la medicion de OCP, PP y EIS se evalu6 el desempefio anticorrosivo de

los aceros recubiertos y desnudos. Las mediciones de OCP de la Figura 48a
mostraron su variaciébn con respecto al tiempo, observando su estabilizacion
después de 4200 s. Se observo que el sistema acero/TAZN tiene un potencial mas
noble que el resto de los sistemas, alcanzando valores de -0.325 V vs Ag/AgClkci-
sawrado), INCluyendo el acero D2, el cual tiene el potencial mas activo de -0.581 V vs
AQ/AQClkcisarado), Sugiriendo que el acero recubierto con TAZN fue el menos
propenso a sufrir corrosion comparado con los demas sistemas
substrato/recubrimiento. Al incrementar el contenido de Mo en los recubrimientos, el
OCP se recorrié hacia potenciales menos nobles. Aunque se ha reportado el efecto
de la formacién de 6xidos de Mo [**’] para mejorar la resistencia a la corrosion, esta
tendencia de los OCP sugiere que en estos recubrimientos, el Mo esta mitigando
gradualmente la formacion de las especies que permiten a TAZN alcanzar los
niveles menos negativos de OCP. Esto evidencia que el contenido de Zr es uno de
los factores principales que controla la estabilidad de estos recubrimientos en el
ambiente corrosivo, ya que ahora es mas probable que los 6xidos protectores se
formen con Zr en lugar de Mo, debido a la mayor afinidad del Zr con el oxigeno para
formar Oxidos estables en comparacion con los otros componentes metalicos del
sistema Ti-Al-Zr-Mo-N [**]. Aunque pareciera que la reduccion del %at. de Zr
disminuye ligeramente desde TAZN hasta TAZMoN70 (de ~ 17 a 12 %at.), la

relacion atémica en la subred metalica del sistema pseudo-ternario fue de ~ 33% y
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cae hasta ~ 17%, es decir, la disponibilidad de Zr en la subred metélica se ha
reducido hasta la mitad cuando pasamos desde un sistema pseudo-ternario a uno

multi-elemental con 4 metales (pseudo-cuaternario).
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Figura 48. a) Medicion de OCP y b) curvas de polarizacion potenciodindmicas del acero y los
recubrimientos.

Bajo la misma consideracion que en el sistema Ti-Al-Mo-N, se utilizé una velocidad
de barrido de 0.1663 mV/s. Los parametros obtenidos mediante extrapolacion de
Tafel de las curvas PP de la Figura 48b son mostrados en la Tabla 19. El potencial
de corrosion (Ecor) Y la densidad de corriente de corrosion (icor) SON dos parametros
importantes que evalUan la cinética de la reaccion. Los valores de icor muestran que
los aceros recubiertos tienen menor velocidad de corrosion que el acero, el cual
alcanza un valor de 20.4 pA/cm?. Para todos los casos, el acero recubierto con
TAZN es mejor que los otros sistemas, ofreciendo un Ecor = -0.337 V vs Ag/AgClkci-
saturado) (MENOS electronegativo) y una icor = 0.23 pA/cm?. Generalmente, el Ecor Mas
alto y la icor mas baja indican que la muestra tiene una velocidad de corrosion baja y
una buena resistencia a la corrosion [18139], Esta situacién se puede atribuir a la
reduccion del contenido de Zr que juega un papel importante en la disminucion de la
resistencia a la corrosién, siendo la velocidad de corrosion del acero D2 >
TAZMoN70 > TAZMoN50 > TAZMoN30 > TAZN. Aunque también posiblemente la
segregacion de fases secundarias en los recubrimientos, como es el caso de la fase
metalica FCC y tetragonal 3, contribuye en esta respuesta ya que pueden resultar
menos nobles que las muestras que solo presentan la fase B1. En el caso de TAZN,
solo se obtuvo la fase B1.
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Tabla 19. OCP y parametros obtenidos de la extrapolacion de Tafel.

Muestra OCP (V) Ecorr (V) icorr (MA/CM?)
Acero D2 -0.581 + 0.007 -0.564 + 0.015 204+ 2.15
TAZN -0.325 + 0.030 -0.337 £ 0.031 0.23+0.13
TAZMoN30 -0.405 = 0.007 -0.411 £ 0.010 1.76 £ 15
TAZMoN50 -0.450 £ 0.017 -0.47 £ 0.025 55+1.40
TAZMoN70 -0.512 £+ 0.016 -0.518 + 0.005 13.8+4.6

Comparando el OCP y los parametros Ecor € icor de todos los sistemas multi-
elementales mostrados en la Figura 49, podemos observar que el acero D2 sin
recubrir es mas propenso a corroerse. Se puede apreciar que el OCP (Figura 49a) y
Ecorr (Figura 49b) presentan valores similares, indicando que el estado estacionario
se mantuvo durante las mediciones de las curvas de polarizacion con la velocidad de
barrido seleccionada (0.1663 mV/s). En términos generales, la barra de errores no
compromete el analisis ni la tendencia marcada. Dicho esto, es importante notar en
la Figura 49b que, el sistema acero/TAZN (sin Mo) muestra la menor velocidad de
corrosidbn (menor icr) Yy potencial mas noble de entre todos los sistemas
acero/recubrimiento multi-elemental. Se observa que, al incorporar Mo al sistema
TAZN e incrementar su contenido, se aprecia que Ecr disminuye e icor aumenta,
indicando que el caracter protector de los recubrimientos disminuye. Esto hace
pensar que TAZMoN70 (con el mayor contenido de Mo) brinda la menor proteccién
contra la corrosion. Si se analiza la misma Figura 49b a los sistemas Ti-Al-Mo-N,
ocurre una tendencia contraria a los sistemas que contienen Zr, es decir, el caracter
protector incrementa con el incremento de Mo (al aumentar la potencia de Mo),
siendo el acero recubierto con TiAIMoN 70W el que ofrece mejor proteccion contra lo
corrosion dentro de los sistemas sin Zr. Esto sugiere que no hay un efecto sinérgico
entre el Mo y Zr en la respuesta anticorrosiva. Para entender esta situacion, la
primera aproximacion que se puede hacer es que el Zr juega un papel mayor en la
resistencia contra la corrosibn que Mo, pero hacen falta herramientas
complementarias o computacionales que expliquen y ayuden a entender de mejor
manera la interaccion entre atomos y que ayuden a explicar fundamentalmente el
porqué de este comportamiento. Con las herramientas electroquimicas tradicionales
como curvas de polarizacion, por ejemplo, en donde observamos un comportamiento
global en la respuesta anticorrosiva, es dificil describir esta tendencia contraria en

los sistemas, es decir, no es posible profundizar en cémo los diferentes elementos
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(Mo y Zr principalmente) interactian entre si en la red cristalina, sobre todo en

sistemas de alta complejidad.
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Figura 49. Comparacion de a) OCP, y b) Ecorr € icorr Obtenidos de la curva de polarizacion de los
sistemas explorados en el doctorado.

Sumado a esto, la presencia de fases secundarias incrementa la complejidad de
andlisis. Puede decirse que en el sistema Ti-Al-Mo-N (observando en la Figura 49b
los valores de Ecor € iconr) las fases secundarias y la fase tetragonal B-Mo:N (Figura
29) no ocasionaron un efecto negativo en la respuesta anticorrosiva, pero parece ser
qgue, en los sistemas con Zr, estas fases (Figura 41) comprometen el caracter
protector de estos recubrimientos. No podemos afirmar si estas fases en el sistema
Ti-Al-Zr-Mo-N (Figura 41) actdan como sitios anddicos con respecto a la matriz o si

es solo la reduccién de Zr el responsable de tal reduccion en la resistencia a la
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corrosién. Ademas, si analizamos que la fase predominante en TiAIMON 70W vy
TAZMoN70 es la fase tetragonal B-MozN (Figura 29, Figura 41 y Figura 49b), lo cual
originé cambios en la morfologia de los recubrimientos, densificando y suavizando
su superficie, es alun mas interesante notar que esto ayudd a incrementar la
resistencia de los aceros recubiertos con TiAIMON 70W, pero no con TAZMoN70.
Esto ultimo sugiere que la fase predominante tetragonal -MozN en el recubrimiento
Ti-Al-Zr-Mo-N ofrece menor proteccion que la fase tipo NaCl-B1. Caso contrario,
dentro del sistema Ti-Al-Mo-N, parece ser que la fase tetragonal 3-Mo:N ofrece
mayor proteccion que la fase tipo NaCl-B1 en este mismo sistema. Esta propiedad
contraria, hace ver el cambio drastico en la interaccion atdmica y comportamiento de
fases cuando se incrementa el numero de elementos en los sistemas y, aunque el
trabajo previo en sistemas mas simples ofrecié alguna base, los sistemas mas
complejos (Ti-Al-Zr-Mo-N) mostraron comportamientos inesperados que no podrian

explicarse completamente basandose en experiencias anteriores.

Para completar estos resultados se realizaron mediciones de EIS. Los resultados se
presentan en las Figuras 50 y 51. Se presentan dos formatos: el plano complejo
(Nyquist) de la Figura 50 que contempla la parte real (Z”) donde se leen las
resistencias y la parte imaginaria (Z”) donde se lee la impedancia capacitiva. El otro
formato es el de Bode, representado por el médulo de la impedancia |Z| (Figura 51a)
con respecto a la frecuencia, log |Z| vs log f, y el representado por el angulo de fase

con respecto a la frecuencia, 0 vs log f (Figura 51b).

Se puede apreciar de manera cualitativa en el diagrama de Nyquist de la Figura 50,
gue la resistencia a la corrosion en el acero recubierto con TAZN fue la mas alta. En
todos los casos el acero D2 ofreci6 menor resistencia a la corrosion. Entre mayor
sea el semicirculo, mayor la impedancia capacitiva y mayor la resistencia a la
corrosion [%]. Al incrementar el contenido de Mo (al incrementar la potencia en el
blanco de Mo), el semicirculo se hizo cada vez mas pequefio, sugiriendo que el

caracter anticorrosivo se redujo.
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Figura 50. Diagrama de Nyquist del sistema Ti-Al-Zr-Mo-N y acero D2. El ajuste para aceros
desnudos y recubiertos se hizo con el CEE de los recuadros ay b, respectivamente.

Lo anterior puede corroborarse en el diagrama de log |Z| vs log f de la Figura 51a en
donde se observé que la impedancia en el acero D2 es menor comparado con los
recubrimientos a bajas frecuencias. En el diagrama de Bode, 0 vs log f de la Figura
51b pueden observarse las constantes de tiempo para todos los sistemas. Los
angulos de fase para los aceros recubiertos son mayores que el del acero D2 (el
cual presenta un angulo de fase menor que 60°) y particularmente el acero
recubierto con el sistema TAZN presenta un angulo de fase cercano a 80°, indicando
un mejor caracter capacitivo. Para el caso de los aceros recubiertos, se aprecia un
pico demasiado ensanchado, cubriendo varias décadas de frecuencia, por lo que
podria considerarse que se estan traslapando dos constantes de tiempo. La primera
constante apreciada a altas frecuencias se puede atribuir a la interaccion del
recubrimiento con el medio (caracter protector) y la constante a bajas frecuencias al

proceso o actividad corrosiva [19°,102],
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Figura 51. Diagramas de Bode, a) m6dulo de la impedancia vs frecuencia y b) angulo de fase vs
frecuencia.

Para corroborar lo anterior, se hizo un ajuste de circuito eléctrico equivalente (CEE)
a los diagramas de impedancia, para el acero desnudo y recubierto, como los que se
observan en los recuadros a y b de la Figura 50, respectivamente. Estos CCE se
han utilizado en otras investigaciones en sistemas similares [%1%0101] y en los
sistemas previos de este trabajo, donde Rs representa la resistencia de la solucién
en ambos CEE, el arreglo paralelo CPE1-R1 en el recuadro a describe la interfase
metal/solucién correspondiente a la doble capa electroquimica (dbl, por sus siglas en
inglés) para el acero desnudo. En el recuadro b, los arreglos paralelos CPE1-R1 y
CPE2-R2 describen la interaccion de las peliculas delgadas con la solucién y la
doble capa (interfase metal/solucion como consecuencia de la permeabilidad de las
peliculas delgadas que incorporan la solucibn hasta llegar al substrato),
respectivamente. Se utilizé un elemento de fase constante (CPE, por sus siglas en
inglés) en lugar de un condensador (C) debido al comportamiento capacitivo no ideal
de los electrodos de trabajo. En este caso, CPE1 y CPE2 en los recuadros ay b
representan la capacitancia de doble capa (Cqn) del acero desnudo y de los aceros
recubiertos, respectivamente. CPE1 esta asociado con la capacitancia de pelicula
delgada en el recuadro b. La impedancia del CPE viene dada por ZCPE =
(Yo)(jw)™, donde Yo es la admitancia base, w es la frecuencia angular, j> = -1, n
es un exponente adimensional relacionado con la falta de homogeneidad de la
superficie y distribucién del campo eléctrico, que van desde -1 < n < +1 [*%]. Los
parametros de ajuste se observan en la Tabla 20. x? en el orden de 1072 - 10
indican el buen ajuste obtenido con el modelo CEE sugerido. Los datos EIS
presentados fueron validados utilizando transformaciones de Kramers-Kronig (KK) y
asi determinar que durante la medicidon se cumplié con condiciones de estabilidad,
causalidad y linealidad. La Figura S8 del material suplementario muestra la
comparacion entre los datos experimentales de EIS y los obtenidos por KK (datos de
TAZMoN70 no mostrados, para mantener simplicidad de la imagen). Se encontré
una buena correlacion entre los datos calculados experimentales y ajustados
mediante las transformadas KK, observando una pequefia dispersion a valores bajos
de frecuencia (menores a 107! Hz) para todos los sistemas, probablemente debido

a la presencia de ruido durante la medicion [49].
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Tabla 20. Parametros de ajuste del CEE para el acero desnudo y recubierto.

Rs ol R1 C
Scm2s"  pgpil eff,dbl X2
Qcm? : Qcm? -2
1x10" WFem
D2 steel 15.5 10.8 0.73 2750 237 1.9 x103
R Yol R1 Yo2 R c
S Scm-2sn Scm-2s" eff,dbl 2
Qcm? 4 ni Qcm? 4 Qcm? Nabi2 pUFcm2 X
1x10 1x10
TAZN 16.65 0.311 0.86 5888 0.470 24630 0.85 13 6.5x104
TAZMoN30 13.81 2.23 0.80 4871 1.567 4157 0.85 53 4.1 x103
TAZMoN50 14.73 2.90 0.78 2200 0.655 3774 0.87 23 2 6 x103
TAZMoN70 15.4 0.975 0.9 1738 4.5 2985 0.80 53 9 x10°3

El exponente nl de los aceros recubiertos disminuy6 de 0.86 a 0.78 desde 0 a 50 W
de potencia aplicada en el blanco de Mo. Tal situacién establece que la superficie
del recubrimiento (interfase recubrimiento-solucion) sufre un mayor dafio conforme
incrementa la potencia [**1142]. Sin embargo, a 70 W se obtuvo un valor de n1 = 0.9
indicando una superficie mas homogénea. Esto podria atribuirse, mas que a un dafio
superficial, a la pérdida de cristalinidad o reduccibn de tamafio de cristal.
Comparando el exponente nawl y 2 del acero y los recubrimientos, respectivamente,
se observé un valor de 0.73 en el acero y un valor entre 0.80 - 0.87 para los aceros
recubiertos, lo que indica que la doble capa para el acero desnudo tiene un

comportamiento capacitivo menos ideal.

Comparando la resistencia de transferencia de carga (Rct) del acero desnudo y
recubierto, R1 y R2, respectivamente, el acero desnudo exhibi6 menos Rct (2750
Qcm?), menor que los aceros recubiertos, donde Rct (R2) va desde 24630 a 2985
Qcm?, como se observa en la Tabla 20. La capacitancia efectiva de la doble capa
(Cetan) Se calculd de acuerdo a la relacion, Cefran = YOV"(Rs™? + Rctt)(ndbiindbl) 1047
Ceftanl resultdé mayor en el acero desnudo (237 pFcm2), sugiriendo mayor cantidad
de especies activas en la interfase metal/solucion, contrario a lo que se observa en
el acero recubierto con TAZN donde la Ceran €S de 13 pFcm™. La cantidad de Zr
jugd un papel importante, su pasivacion posiblemente disminuye los defectos que
permiten la incorporacién de la solucién en las peliculas delgadas [*?]. Esto se pudo
visualizar a través de la resistencia de la pelicula (R1) en todos los aceros
recubiertos, el cual da informacion de la propiedad de barrera del recubrimiento.
Aqui R1 va desde 5888 a 1738 Qcm? como se observa en la Tabla 20, sugiriendo
una tendencia a disminuir, conforme la disponibilidad de Zr disminuye. Aunque, las

fases secundarias y tetragonal Mo2N en TAZMoN70 de igual manera pudieron estar
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contribuyendo a esta tendencia negativa de la propiedad de barrera del

recubrimiento.

En la Figura 52, se observa una comparativa de la resistencia de transferencia (Rct)
de carga (la magnitud en la que se ve impedida el proceso de corrosion) de todos los
sistemas acero/recubrimientos multi-elementales, mostrando un comportamiento

similar a lo descrito en la Figura 48.
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Figura 52. Comparacioén de la resistencia de transferencia de carga (Rct) de los sistemas
explorados en el doctorado.

6.6. Conclusiones Ti-Al-Zr-Mo-N.
Se corrobora que, a medida que aumenta el contenido de Mo disminuye el contenido

de N, lo que fue la principal fuerza motriz de la segregacion de fases y cambios de
textura que conducen a una evolucion de la morfologia de los recubrimientos. Los
contenidos de Mo mas bajos (0 y 30 W de potencia en el blanco de Mo) mostraron
una prevalencia de la fase de tipo NaCl texturizada en el plano (111) con una
composicion de la subred metélica casi equiatomica. A pesar de la mejora en la
resistencia a la corrosion esperada con la incorporacion de Mo, el mejor desempefio
anticorrosivo lo demostré el recubrimiento sin Mo, revelando el efecto protector
predominante del Zr, sumado al posible efecto de las fases secundarias formadas al
incorporar Mo. Ademas, el rendimiento tribo-mecanico de ambos recubrimientos no
mostré una mejora significativa en estas condiciones de depdésito. Para contenidos
de Mo mas altos (50 y 70 W de potencia en el blanco de Mo) se produjo una mezcla
de fases que contenian la estructura cubica (B1) y la tetragonal (t112) dentro del
sistema Ti-Al-Zr-Mo-N. Este comportamiento contribuyé al desempefio tribo-
mecanico superior mostrado por el recubrimiento depositado con 50 W y la peor

resistencia a la corrosion mostrada TAZMoN70 (mayor contenido de Mo). Estos
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resultados evidencian la necesidad de estrategias de optimizacién para determinar el
equilibrio entre los efectos opuestos de la amplia variedad de fendmenos que
ocurren durante el depésito de recubrimientos MPEN, principalmente aquellos
impulsados por la naturaleza de los constituyentes metélicos y su relacién atémica.
Estos resultados podrian contribuir al disefio, sintesis y optimizacién de
recubrimientos MPEN basados en propiedades predeterminadas de interés, para
aplicaciones especificas de la industria de recubrimientos protectores.

También es importante sefalar que, con lo explorado en este proyecto, es posible
obtener soluciones soélidas de sistemas multi-elementales en condiciones fuera del

equilibrio termodinamico como los que predominan en Sputtering.

6.7 Perspectivas a futuro
Tomando en cuenta las cualidades que deben cumplir los recubrimientos usados en

aplicaciones de mecanizado como, elevada dureza, estabilidad quimica y térmica,
resistencia al desgaste, resistencia a la oxidacion y corrosion a alta temperatura, asi
como buena adherencia al substrato, etc., el trabajo que este proyecto plantea para
el futuro tiene que resolverse desde perspectivas basadas en prediccion tedrica, en
experimentacion y en analisis de datos. Aunque en este proyecto los resultados son
prometedores en cuanto a las propiedades mecanicas y anticorrosivas, es
importante hacer notar que es indispensable conseguir mejorar la adherencia de los
recubrimientos al substrato para una caracterizacion tribolégica mas completa. Este
reto se puede abordar, por ejemplo, extendiendo las capacidades de nuestro
sistema o trabajando con sistemas magnetron Sputtering, para explorar parametros
como la polarizacibn negativa del substrato que se ha reportado como una
alternativa viable para promover una fuerte adherencia. Ademas, el uso de métodos
de depdsito mas energéticos como el depdsito por arco catdédico es otra opcion
prometedora. Esto originara que pruebas dinamicas como pin on disk, las cuales no
pudieron llevarse a cabo de manera adecuada en este proyecto, puedan permitir

evaluar propiedades como la resistencia al desgaste y coeficiente de friccion.

Aunque la estructura FCC-B1 fue obtenida en los sistemas multi-elementales
desarrollados, la cual es la estructura mas favorable y que mejor desempefio, en
términos generales, ha mostrado a nivel industrial, es importante medir la estabilidad
térmica de estos materiales. Es decir, estudiar si hay transformaciones de fase a alta
temperatura (se retiene o no la fase B1) o visualizar si se retardan los procesos de

descomposicién espinodal en este sistema Ti-Al-Zr-Mo-N, por ejemplo. Estos
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experimentos y andlisis a futuro podrian clarificar ain mas el panorama, sobre si el

sistema Ti-Al-Zr-Mo-N es un serio candidato para aplicaciones de mecanizado.

Si bien, este trabajo doctoral ha permitido avanzar en el campo, haciendo un
esfuerzo por correlacionar microestructura, composiciéon y morfologia con las
propiedades de los recubrimientos, también ha resaltado la necesidad de estrategias
de investigacibn mas sofisticadas para sistemas multi-elementales. Es importante
saber como los diferentes elementos y fases interactdan entre si. Las areas para
mejorar se centran en entender estas interacciones a un nivel mas profundo,
posiblemente mediante métodos de modelizacién tedrica, para optimizar las
propiedades del recubrimiento para aplicaciones especificas. Aunque el desarrollo
experimental desarrollado en este proyecto ha dado indicios de las razones de las
tendencias observadas, la combinacion de herramientas tedricas con la parte
experimental, seguramente contribuira a un entendimiento mas profundo de los
comportamientos inesperados en las caracterizaciones mecéanica y anticorrosiva,
para poder tomar mejores decisiones sobre qué ruta tomar rumbo a la optimizacion

de las propiedades de estos recubrimientos.
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7. Conclusiones Generales
Es bien sabido que el proceso de optimizacion del desempefio tanto de nitruros

tradicionales como de sistemas multi-elementales sintetizados mediante Sputtering
es sumamente complejo debido a que los diferentes parametros de depdsito como
temperatura, presion, flujo, potencia, etc., influyen fuertemente en las caracteristicas
y propiedades de estos recubrimientos. Sin embargo, en esta investigacion se
demostré que una ruta o camino alternativo basado en la seleccion de un sistema de
menor complejidad ampliamente reportado en la literatura (el pseudo-binario Ti-Al-
N), permiti6 conocer y determinar condiciones de depdsito, ademas de explicar y
correlacionar su microestructura, morfologia y composicion quimica con su
desempefio tribo-mecéanico y anticorrosivo, para avanzar hacia los nitruros multi-
elementales. Partiendo de estas bases, se pudo trasladar esa experiencia para
sintetizar sistemas cada vez mas complejos con mas elementos constituyentes y
hacer un esfuerzo por correlacionar sus propiedades con su desempefio. Sin
embargo, a pesar de la experiencia con este sistema, el efecto mas significativo al
agregar Mo en los recubrimientos Ti-Al-Mo-N, fue una reduccién en el contenido de
N conforme se incrementaba el contenido de Mo a través de la variacion de la
potencia de depdsito, lo que llevé a cambios morfoldgicos, microestucturales, de
composicién y, por su puesto, de su desempefio, que exigieron un esfuerzo mayor
para alcanzar un entendimiento profundo de su comportamiento. Al aproximarse al
sistema multi-elemental de alta entropia (Ti-Al-Zr-Mo-N), aunque el trabajo previo
nos sirvid de base, se observaron comportamientos que no siguieron rigurosamente
las tendencias y comportamientos mostrados por los sistemas anteriores, por lo que
se tuvo que recurrir en algunas instancias a explicaciones basadas en los efectos
centrales que caracterizan a los sistemas de alta entropia y que pueden ayudar a
entender (o simplificar la explicaciébn) su comportamiento. Por ejemplo, se observo
gue en este sistema se obtuvieron los valores mas altos de dureza y moédulo de
Young cuando las fases B1 y B coexistian, sabiendo que la presencia de esta ultima
por si sola deberia comprometer estas propiedades mecanicas. Una forma de
explicar esto, ademas de otras consideraciones microestucturales, fue a través del
efecto coctel, el cual se caracteriza por un efecto positivo debido a las interacciones
sinérgicas de todos los elementos, que por si solos o de manera individual no
aportarian. Sin embargo, aqui vemos un efecto sinérgico entre fases y no entre
elementos, lo que sugiere que el efecto coctel pudiese surgir no solo a partir
interacciones elementales. Con todo lo anterior, es evidente que se necesitan
estrategias de optimizacibn mas complejas para abordar a este tipo de sistemas, por

ejemplo, un estudio complementario con la utilizacion de métodos teoricos
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avanzados que permitan predecir determinadas composiciones, la presencia de
ciertas fases y correlacionar los datos experimentales y tedricos para entender de

mejor manera a estos sistemas y su comportamiento.

Dicho esto, se resaltan puntos relevantes con la incorporacién de Mo y Zr en estos

sistemas:

e Laincorporacion de Mo en el sistema Ti-Al-Mo-N incrementa la resistencia a
la corrosion, atribuido a la capacidad que tienen las especies de Mo contra la
corrosiéon localizada, la cual se potencié a altos contenidos de Mo y a la
densificacién del recubrimiento cuando la fase tetragonal es predominante.

e La ausencia de Mo en el sistema Ti-Al-Zr-N (pseudo-ternario) implicé que se
alcanzara la mayor respuesta anticorrosiva, posiblemente porque hay un
efecto predominante de Zr con respecto a Mo.

e A altos contenidos de Zr (TAZN y TAZMoN30) son obtienen recubrimientos
cristalinos y altamente orientados con estructura FCC-B1, dejando en
evidencia que en sistemas multi-elementales la amorfizacion tipica atribuida
al Zr no se produjo cuando este elemento es dominante en composicion,
como sucede con sistemas pseudo-binarios. El efecto de alta entropia podria
ser uno de los factores que explique esta situacion, evitando la formacion de
nitruros amorfos y con ello las implicaciones que conlleva en la reduccion de
las propiedades mecénicas.

e La combinacion de Mo y Zr en el sistema Ti-Al-Zr-Mo-N ofrecio los mayores
valores de dureza y médulo de Young, particularmente cuando se incorporan
en el sistema TAZMoN50. En general, el sistema Ti-Al-Zr-Mo-N, ofrece
mayores valores con respecto a los demas, lo cual puede describirse desde
el punto de vista de la de distorsion de red, del efecto coctel y de la
capacidad de formar materiales cristalinos debido a la caracteristica de
contener la mayoria de elementos con capacidad formadora de nitruros.
Estos comportamientos que influyen en las propiedades mecanicas son
observados cuando los 4 metales entran en juego e interaccionan en el
sistema Ti-Al-Zr-Mo-N y no en los sistemas més simples.

e Estos mismos efectos complicaron la prediccion de comportamientos en
pruebas de corrosion. Ti-Al-Zr-Mo-N ha mostrado caracteristicas que
divergen de las tendencias en aleaciones menos complejas. Cuando la fase
predominante es tetragonal, una reduccion en la resistencia a la corrosion fue

observada, contrario a lo que ocurre en Ti-Al-Mo-N. Este comportamiento
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opuesto, hace ver el cambio drastico en la interaccion atémica y entre fases
cuando se incrementa el nUmero de elementos en los sistemas, por lo que se
requiere un analisis profundo con ayuda de métodos tedricos y de simulacion
gue permitan dar indicios o ayuden explicar estos comportamientos.

La hipétesis estricta planteada sobre obtener una aleacion de alta entropia
unifasica del sistema Ti-Al-Zr-Mo-N con todos sus elementos altamente
concentrados no se cumplié. Sin embargo, se propone que, aungque haya
competencia de fases Bl y tetragonal en estos sistemas, podrian
considerarse de alta entropia bifasica debido a que tanto la fase cubica
como la tetragonal, presentan una alta solubilidad de todos los elementos.
Ademés, no hay presencia de intermetélicos (fases ordenadas), incluso,
aunqgue la fase tetragonal presenta un grado de ordenamiento (vacancias
ordenadas), es esa alta solubilidad la que descarta la posibilidad de

considerarla como intermetalico.
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Material suplementario

Figura S1.Imagen representativa de TiAIMoN 50W mostrando el espesor del recubrimiento de
poco mas de um de espesor sobre acero D2. Valores similares fueron observados en los demas
sistemas Ti-Al-Mo-N y Ti-Al-Zr-Mo-N.
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Figura S4. Imagen HRTEM de TiAIMoN 50W sobre acero D2, donde se aprecia la estructura

columnar.
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